


























LE฀   
         MEMBRES	฀DU฀JURY฀:
Institut National Polytechnique de Toulouse (INP Toulouse)
Sciences de la Matière (SDM)
Intégration des alliages d'aluminium dans le câblage électrique automobile :
procédés de mise en forme, microstructure et durabilité.
19 juillet 2012
Adrien Laurino
Science et Génie des Matériaux
LEFEBVRE Williams, Maître de Conférences Université de Rouen
OLTRA Roland, Directeur de Recherche CNRS Dijon
BLANC Christine, Professeur INP Toulouse
ODEMER Grégory, Maître de Conférences INP Toulouse
Institut Carnot CIRIMAT - UMR CNRS 5085
LEGROS Marc, Directeur de Recherche CEMES, Examinateur
SAINTIER Nicolas, Maître de Conférences I2M Bordeaux, Examinateur
ANDRIEU Eric, Professeur INP Toulouse, Invité






Je tiens à remercier Monsieur Marc Legros, Directeur de Recherche au CEMES de 
Toulouse, d’avoir accepté de présider le jury lors de ma soutenance de thèse. Je remercie 
Monsieur, Roland Oltra, Directeur de Recherche à l’Université de Bourgogne, et Monsieur 
Williams Lefebvre, Maître de Conférences à l’Université de Rouen, qui ont accepté d’être 
rapporteursde ces travaux de thèse. Mes remerciements s’adressent aussi à Monsieur Nicolas 
Saintier, Maître de Conférences au laboratoire I2M de Bordeaux pour sa participation au jury. 
 
Je remercie la Société LEONI WIRING SYSTEMS, et plus particulièrement Monsieur 
louis Chrétien et Monsieur Jean-Paul Harouard, pour m’avoir donné la possibilité de réaliser 
cette thèse et de m’avoir laissé une grande liberté scientifique sur ce projet. Je tiens à 
remercier Jean-paul pour sa gentillesse et sa disponibilité au cours de ces trois années, et pour 
sa présence dans le jury. 
 
Je souhaite remercier de tout mon cœur Madame christine Blanc, qui a dirigé cette 
thèse. Merci pour tout ce que tu m’as apporté depuis ma jeunesse sur les bancs de 
l’ENSIACET, jusqu’à la fin de ce projet. Au-delà de tout ton apport scientifique, je te 
remercie pour ta sincérité, ta gentillesse, ton écoute, ta disponibilité… 
 
Un grand merci à Monsieur Gregory Odemer, qui a co-dirigé cette thèse. Merci pour ta 
gentillesse et ton humour qui ont rendu les travaux agréables. 
 
Je tiens sincèrement à remercier Monsieur Eric Andrieu d’avoir pris part à cette thèse. 
Merci pour tout ce que tu peux apporter à une étude, et au-delà. Et, je suis d’accord avec toi, 
je pense être bien à Paris avec Zlatan Ibrahimovic… 
 
Je souhaite également à remercier toutes les personnes qui ont participé de près ou de 
loin à ces travaux :  
- Jean-Claude Salabura pour le développement du banc d’essais ainsi que Gilles  
Albert qui a fabriqué la cellule de corrosion mais aussi, Athie Frantao qui a 
participé à ce développement dans le cadre de son stage de Licence, soutenue par 
Ronan Mainguy 
- Jacques Lacaze pour les analyses thermiques différentielles et son humour bestiaire 
- Marie-Christine Laffont pour les observations au microscope électronique en 
transmission, et pour sa gentillesse 
- Alexandre Freulon qui a finalement réussi à me faire porter une blouse 
- Tristan Jezequel, Florent Caubert et Maxime Gonkeser pour le travail réalisé dans  
le cadre de leur projet 3A 
 
Il est temps pour moi de remercier tous mes collègues thésard, qui au fil de ces années  
sont devenu des amis. Merci pour tout ce que vous êtes, et merci pour ces grosses soirées : 
Vincent, Martin x2, Guilhaume, Damien, Jonhatan, Mathilde, Pauline, Emilie, Koenraad, 
Christophe, Florian, Bertrand, Benoit, Céline. 
 
Je remercie mes amis qui ont fait le déplacement pour me soutenir, Matthieu (Pipouls) 
et Fabien (Ramon). Je tiens à remercier Matthieu Bouffartigue qui ne m’a jamais laché au 




Pour finir, je tiens à remercier profondément ma  famille pour votre soutien sans faille 
au cours de ces années. Sans vous, je n’aurai peut-être pas réussi à mener à bien ce projet. Je 







Cette thèse s’inscrit dans un programme de développement technologique de la 
Société LEONI. Ce programme de recherche a pour principal objectif de disposer, à l’issue 
des trois années de l’étude, d’un panel de connaissances scientifiques le plus pertinent 
possible sur la durabilité des alliages d’aluminium dans des environnements caractéristiques 
d’un faisceau électrique automobile. Il s’agit, à terme, d’intégrer, à l’échelle industrielle, 
l’aluminium ou l’un de ses alliages dans les câblages électriques automobiles. 
 
Après une première étape de sélection des matériaux, l’alliage retenu est un alliage 
d’aluminium 6101. La fabrication des faisceaux électriques automobiles nécessite l’utilisation 
de brins de petits diamètres qui sont obtenus, à partir d’une ébauche, par un procédé de mise 
en forme associant plusieurs étapes de tréfilage et de revenu. Chacune de ces étapes 
conditionne les propriétés de l’alliage. Les travaux réalisés dans le cadre de cette thèse ont eu 
pour objectif d’analyser et de quantifier l’influence des différentes étapes de ce procédé de 
mise en forme sur la durabilité de l’alliage 6101. Compte tenu de l’environnement en service 
des faisceaux électriques, deux types de sollicitation ont été considérés ; ces sollicitations 
sont associées à un endommagement en corrosion d’une part et à un endommagement en 
fatigue-corrosion d’autre part. 
 
La première partie de ces  travaux est donc consacrée à une étude du comportement en 
corrosion en milieu contenant des ions chlorures de l’alliage d’aluminium AA 6101 à l’état 
métallurgique T4, correspondant à l’état microstructural du matériau d’ébauche. L’influence 
des traitements thermomécaniques liés au procédé de mise en forme des fils fins sur la 
microstructure, les propriétés mécaniques et le comportement en corrosion de l’alliage AA 
6101 fait l’objet de la seconde partie des travaux. Enfin, l’influence de contraintes mécaniques 
cycliques sur le comportement en corrosion de l’alliage AA 6101 en milieu NaCl 0,5M a été 
étudiée. L’ensemble de ces résultats met en évidence un couplage environnement-
microstructure-état de contraintes avec un fort impact des traitements thermo-mécaniques sur 
les microstructures et donc sur les propriétés mécaniques et le comportement en corrosion du 
matériau. 
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Le travail de thèse présenté dans ce manuscrit s’inscrit dans un programme de 
développement technologique de la Société LEONI qui a pour principal objectif de disposer, à 
l’issue des trois années de l’étude, d’un panel de connaissances scientifiques le plus pertinent 
possible en vue du lancement d’un projet envisageant l’utilisation de l’aluminium ou de l’un 
de ses alliages pour la réalisation de câblages électriques automobiles. L’objectif final est de 
développer, à l’horizon 2015, des produits en aluminium applicables aux faisceaux électriques 
automobiles. 
 
Effectivement, au moment où la réduction des émissions de gaz à effet de serre et la 
sauvegarde des ressources fossiles apparaissent comme des enjeux majeurs pour les pays 
industriels, les constructeurs automobiles cherchent à réduire le poids et, par là même, la 
consommation des automobiles. Au regard de ces contraintes environnementales, LEONI 
WIRING SYSTEMS (LWS) cherche à développer des alternatives aux conducteurs 
électriques actuellement en cuivre pour réduire le poids des faisceaux électriques. Ces efforts 
sont également motivés par l’augmentation du prix du cuivre ; or, les enjeux économiques 
incitent les constructeurs automobiles à réduire le prix de leurs produits.  Dès lors, il devient 
pertinent d’étudier d’autres métaux tels l’aluminium et ses alliages, matériaux plus légers et 
plus avantageux en termes de coût de matière première. 
 
Depuis plus d’un siècle, des conducteurs en aluminium et en alliages d'aluminium sont 
utilisés par les services publics d'électricité pour le transport et la distribution de l'énergie 
électrique. En fait, l’aluminium est souvent employé dans le transport d'électricité de grande 
puissance lorsque des paramètres techniques tels que la section et la longueur des câbles 
condamnent l’utilisation du cuivre en raison de sa masse spécifique plus élevée. En effet, plus 
léger que le cuivre, l’aluminium est  souvent utilisé à la place de celui-ci dès que la contrainte 
du poids devient primordiale ce qui est le cas dans l’industrie aéronautique, qui privilégie 
actuellement l’utilisation de Copper Clad Aluminium (CCA). L’aluminium est exclusivement 
utilisé en tant que matériau constitutif de l’âme des câbles sur des systèmes à brins  multiples. 
Cependant, l’utilisation de l’aluminium pour la fabrication des câblages destinés à l’industrie 
automobile constituerait une innovation car, actuellement, aucun modèle de véhicules n’est 
équipé de ce système. Néanmoins, le développement de cette application ne sera possible 
qu’en apportant des réponses à de nombreux enjeux techniques. 
 
En effet, les câbles électriques automobiles sont soumis en service à un environnement  
particulier et complexe. Au sein du véhicule, le faisceau électrique est soumis à de 
nombreuses contraintes thermiques et chimiques qui dépendent de la zone du véhicule 
considérée. Le faisceau est par exemple exposé à des fluides externes  plus ou moins corrosifs 
comme le sel de déneigement mais également aux différents fluides contenus dans le véhicule 
tels le liquide de batterie, le liquide lave-vitres et le liquide de refroidissement. La présence 
d’agents agressifs peut ainsi générer un endommagement en corrosion des câbles conduisant à 
une dégradation de la continuité électrique du câble. De plus, le faisceau est également soumis 
à des vibrations de haute fréquence quand l’automobile fonctionne. Le comportement en 
fatigue et en fatigue-corrosion de ces produits est donc aussi à considérer.  
 
De plus, la fabrication des faisceaux électriques automobiles nécessite l’utilisation de 




tension. Ces fils fins sont obtenus par tréfilage d’un matériau dit d’ébauche ; ce procédé de 
mise en forme relativement sévère a pour effet de modifier fortement la microstructure du 
matériau d’ébauche et ainsi de modifier ses propriétés d’usage, en particulier ses propriétés 
mécaniques et sa tenue à la corrosion. L’influence des différentes étapes du procédé de mise 
en forme sur les propriétés d’usage du matériau retenu devra donc être considérée.   
 
Enfin, LEONI, qui a donc identifié l’aluminium comme une alternative possible au 
cuivre ne souhaite pas pour autant modifier ses unités de production de faisceaux. Ainsi, les 
câbles en aluminium doivent répondre aux mêmes exigences d’assemblage que les câbles en 
cuivre. Aujourd’hui, les liaisons électriques  sont réalisées soit par sertissage, procédé qui 
s’apparente à une déformation plastique permettant d’établir un contact électrique entre la 
connectique et le câble, soit par réalisation d’une épissure qui permet de créer une liaison 
équipotentielle et s’effectue par soudure par ultrasons. Cette problématique de l’assemblage 
devra également être prise en compte dans le choix de l’alliage d’aluminium à retenir pour 
remplacer le cuivre dans les câbles électriques destinés à des applications automobiles. 
 
Bien que la société LEONI ait identifié l’aluminium comme une solution envisageable 
pour remplacer le cuivre en tant que conducteur électrique, aucun alliage n’avait été ciblé 
préalablement à ce travail de thèse. Ainsi, les travaux présentés dans ce manuscrit ont intégré 
une première étape de sélection rapide des matériaux qui a notamment pris en compte des 
critères de soudabilité des matériaux, ce paramètre constituant un pré-requis à la sélection 
d’un matériau. Cette première étape était donc une phase de filtration au cours  de laquelle les 
matériaux qui ne satisfaisaient pas aux astreintes identifiées ont été éliminés. Il s’agissait donc 
de déterminer, parmi l’ensemble des alliages d’aluminium existants, quelles nuances étaient 
susceptibles de répondre aux problématiques du projet. Dans ce but, il a été nécessaire 
d’évaluer, en s’appuyant sur une recherche bibliographique, la soudabilité, les propriétés 
mécaniques et le comportement en corrosion de tous les alliages d’aluminium potentiellement 
utilisables ici. Une analyse complémentaire basée sur une modélisation d’élévation thermique 
et de chute de tension en service a été réalisée afin de comparer les propriétés électriques et 
thermiques de ces différents alliages d’aluminium. Cette procédure de filtration a permis de 
sélectionner deux alliages d’aluminium, les alliages 1310 et 6101, qui ont constitué les 
matériaux de l’étude. 
 
Comme cela a été dit précédemment, l’environnement automobile est complexe, 
combinant des contraintes mécaniques vibrationnelles, des expositions à des milieux agressifs 
et des fluctuations de températures pouvant engendrer des endommagements en corrosion et 
des ruptures par fatigue et fatigue-corrosion. Une fois sélectionnés les alliages d’aluminium 
potentiellement intéressants pour fabriquer des câbles électriques, l’objectif de ces travaux de 
thèse a été d’évaluer le vieillissement en service des conducteurs électriques. Compte-tenu de 
la complexité du problème, les travaux présentés ici ne concernent pas le produit final, c’est-
à-dire le câble constitué d’un nombre très important de brins et pour lequel la problématique 
de l’assemblage se pose. Ce travail de doctorat a été consacré à l’étude du produit élémentaire 
c’est-à-dire le monobrin. L’objet de ce manuscrit est donc de discuter de l’influence des 
contraintes mécaniques vibrationnelles sur le comportement en corrosion en milieu contenant 
des ions chlorures des alliages sélectionnés se trouvant sous différents états métallurgiques 







Ainsi, le manuscrit de thèse s’articule autour de six chapitres : 
- le chapitre I détaille la démarche de sélection des alliages d’aluminium qui a été 
suivie afin d’identifier les alliages de l’étude. Il s’agit des alliages d’aluminium 
AA 1310 et AA 6101, l’alliage d’aluminium AA 1310 étant considéré comme un 
matériau de référence pour ce qui concerne l’étude du comportement en corrosion 
uniquement. 
- le second chapitre présente une synthèse bibliographique concernant la 
microstructure et les propriétés mécaniques des alliages AA 6101 et AA 1310 ainsi 
que leur comportement en corrosion et en fatigue-corrosion.  
- le troisième chapitre est consacré à la description des moyens mis en œuvre et des 
conditions expérimentales choisies pour la caractérisation des matériaux, l’étude 
du comportement en corrosion et l’étude du couplage entre l’état microstructural,  
la corrosion et les sollicitations mécaniques externes. 
- une étude du comportement en corrosion de l’alliage d’aluminium AA 6101 à 
l’état métallurgique T4, correspondant à l’état métallurgique du matériau 
d’ébauche, en milieu contenant des ions chlorures est présentée dans le chapitre 
IV. Les résultats sont comparés à ceux obtenus pour l'alliage AA 1310. 
- le chapitre V traite de l’influence de l’histoire thermomécanique sur le 
comportement en corrosion de l’alliage d’aluminium AA 6101. Ainsi, l’objet de ce 
chapitre est de s’intéresser à l’influence de chacune des étapes du procédé de mise 
en forme du monobrin sur les propriétés du matériau de l’étude. 
- enfin, une étude de l’influence de sollicitations externes statiques ou cycliques sur 
le comportement en corrosion de l'alliage AA 6101, de nouveau en considérant  
l’ensemble des états métallurgiques relatifs au procédé de mise en forme des fils  
fins, est proposée dans le dernier chapitre.  
 
Finalement, ce mémoire se termine par un rappel des principales conclusions et  
perspectives qu’a apportées ou soulevées cette étude et par quelques annexes.   
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L’objet de ce chapitre est de détailler la démarche de sélection des alliages  
d’aluminium qui a été suivie afin de dégager les candidats potentiels pour la fabrication de 
produits représentant une alternative aux conducteurs électriques automobiles actuellement en 
cuivre. 
 
1. Identification des sollicitations subies en service par les câbles et les 
faisceaux. Astreintes à considérer. 
 
De façon à pouvoir sélectionner au mieux les matériaux, il a été nécessaire de 
rassembler des données sur le cycle de vie du produit et sur les différentes étapes de sa mise 
en œuvre et d’identifier les sollicitations subies par celui-ci en service afin de ne retenir, dans 
un premier temps, que les matériaux susceptibles de répondre aux différentes astreintes. 
L’ensemble des documents cités dans cette partie est extrait des cahiers des charges des 
clients de la société LEONI, tels que PSA et Renault Nissan. Ces documents ne se basent que 
sur des données relatives aux faisceaux en cuivre actuellement utilisés dans l’industrie 
automobile. Ils doivent donc être considérés avec recul et prudence dans la mesure où ils ne 
sont pas relatifs aux faisceaux et câbles en alliages d’aluminium, matériaux envisagés dans 
cette étude comme moyen de substitution du cuivre. Ces documents de travail 
sont principalement basés sur deux normes : 
- les normes B25 1110 et B25 1140 de PSA [1, 2] 
- la norme 3605009 de Renault Nissan [3] 
 
L’étude des différents documents internes a tout d’abord permis d’identifier le cycle de 
vie caractéristique des faisceaux et des câbles qui sont utilisés dans un véhicule. La Figure I-1 
résume les différentes étapes de ce cycle. 
 
Utilisation en véhicule












Figure I-1 : Cycle de vie des câbles en aluminium 
 
Pour plus de clarté, les différentes sollicitations identifiées précédemment dans le 
cycle de vie du produit et les astreintes résultantes qu’il faudra prendre en compte pour la 
sélection de matériaux alternatifs au cuivre sont rappelées dans ce chapitre. Elles ont été 
classées en quatre catégories : 
- astreintes d’ordre mécanique : au cours de son cycle de vie, le matériau doit être 
capable de supporter des sollicitations en traction, flexion, torsion et vibration sans  
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rompre. Il faut notamment noter que le fil est obtenu, à partir de l’ébauche, par 
tréfilage. 
- astreintes d’ordre électrique et thermique : le matériau est soumis à des chutes de 
tension, à d’éventuels pics de température en service et à des variations  
thermiques régulières. 
- astreintes liées aux principes de liaison : le matériau doit pouvoir être assemblé par 
épissure (soudure par ultrason) et sertissage (mécanisme de déformation). 
- astreintes d’ordre environnemental : le matériau doit résister à diverses solutions 
corrosives tels les sels de déneigement (NaCl) ou les fluides des cahiers des  
charges utilisés dans l’industrie automobile, à savoir le liquide batterie (solution 
aqueuse d’acide sulfurique 35° baumé), liquide de frein, de refroidissement, de 
lave-vitre, huiles moteur et de direction assistée. Dans le cadre de cette thèse, seuls 
les milieux contenant des ions chlorures ont été considérés afin d’étudier la 
sensibilité à la corrosion des alliages d’aluminium potentiellement candidats. 
Cependant, une étude réalisée au cours de travaux ultérieurs au sein de la société 
LEONI a déjà montré que le liquide batterie et le liquide lave-vitre étaient des  
agents agressifs conduisant à la corrosion des alliages d’aluminium, au contraire du 
liquide de refroidissement contenant de l’éthylène glycol qui agit comme un 
inhibiteur de la corrosion. 
 
2. Démarche de sélection des alliages d’aluminium. 
 
2.1. Les alliages d’aluminium préalablement retenus. 
 
L’étude du cycle de vie des faisceaux a permis d’identifier les principales propriétés 
requises pour les alliages d’aluminium susceptibles de se substituer au cuivre dans le câblage 
électrique automobile, en relation bien entendu avec les astreintes listées précédemment. Il 
s’agit maintenant de rassembler des données plus quantitatives concernant ces différentes 
propriétés pour différentes classes d’alliages d’aluminium afin de permettre l’élaboration 
d’une matrice multicritère. Les informations recensées dans cette matrice  se basent sur une 
étude bibliographique comparant 63 nuances d’alliages d’aluminium. Toutefois, un premier 
critère relativement discriminatoire et basé sur l’aptitude de ces différentes nuances à être 
tréfilées a permis de sélectionner rapidement 24 alliages d’aluminium dans cette liste. Les 
résultats présentés par la suite ne concernent que ces 24 nuances. De plus, pour plus de 
lisibilité, seul un état métallurgique a été considéré pour chaque alliage sur la base des 
informations recueillies pour ce qui concerne les caractéristiques du procédé de mise en 
forme. 
 
2.2. Propriétés des matériaux prises en compte. 
 
Les paragraphes qui suivent dressent la liste des propriétés à prendre en compte pour 
sélectionner les alliages d’aluminium potentiellement utilisables ici, cela bien entendu en 
relation avec les astreintes identifiées. Les données correspondantes ont été rassemblées pour 
les 24 alliages d’aluminium préalablement retenus. Pour plus de lisibilité, seules les données 
les plus pertinentes et discriminatoires apparaissent directement dans ce manuscrit. Toutefois, 
l’ensemble des données est disponible dans les tableaux intitulés matrice multicritère 
comparative regroupés en annexes n° 1 à 7 de ce manuscrit. 
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2.2.1. Propriétés physiques. 
 
Différentes propriétés physiques ont été considérées dans cette matrice multicritère en 
réponse aux sollicitations électriques et aux échauffements subis par le faisceau au cours de 
son utilisation au sein d’un véhicule. On retiendra :  
- la résistivité électrique (Ω.m) 
- la conductivité électrique (S.m-1) 
- la capacité calorifique (J. (K.kg) -1) 
- la masse volumique  (g.cm-3) 
- la conductivité thermique (W. (K.m) -1) 
- le coefficient thermique  (K-1) 
 
2.2.2. Propriétés mécaniques. 
 
En plus de ces propriétés physiques, certaines caractéristiques mécaniques ont été 
étudiées du fait de sollicitations mécaniques (contraintes de traction, de flexion et de torsion) 
imposées aux câbles ou aux faisceaux en service. Il s’agit de : 
- la résistance à la rupture Rm (MPa) 
- la limite d'élasticité Rp0,2 (MPa) 
- l’allongement à rupture (%) 
- le module de Young E (GPa) 
- la résistance au cisaillement (MPa) 
- la dureté Brinell HB 
 
2.2.3. Comportement en corrosion. 
 
Des données très générales sur la tenue à la corrosion des 24 nuances d’aluminium ont  
pu être obtenues. Les notations utilisées dans ces tableaux sont les suivantes :  
 
- pour le comportement en corrosion global :  
-     A et B : pas de protection anti-corrosion nécessaire pour utilisation en 
service. 
-     C et D : nécessité d’une protection anti-corrosion pour utilisation en service. 
 
- pour le comportement en corrosion sous contrainte :  
-     A = pas de rupture; 
-     B = rupture en laboratoire dans la direction travers court ; 
-     C = rupture en service dans la direction travers court mais pas travers long; 
-     D = rupture en service dans la direction travers long. 
 
2.2.4. Aptitudes à la soudabilité et à la mise en forme. 
 
Des informations concernant la soudabilité des alliages d’aluminium ont pu être 
obtenues pour trois types de procédés : soudage par résistance, à l’arc et par brasage. Les 
alliages ont aussi été classés selon leur facilité de mise en forme en relation avec la production 
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 Pour le soudage, les notations utilisées sont :  
- A = très bonne aptitude au soudage 
- B = bonne aptitude au soudage par procédé type 
- C = aptitude au soudage limitée; 
- D = alliage non soudable. Le point de fusion et les apports de matières 
conseillés pour réaliser un soudage particulier sont donnés. 
 
Pour la facilité de mise en forme des fils fins, on retient :  
- A = très bonne 
- B = bonne 
- C = assez bien 
- D = mauvais, à éviter 
 
2.3. Critères de sélection des différents alliages. 
 
L’étude des cahiers des charges automobiles a permis de lister l’ensemble des  
sollicitations imposées aux câbles et aux faisceaux et donc les propriétés requises pour les 
matériaux à sélectionner. Notons ici que la plus grande difficulté n’a pas résidé en 
l’identification de ces sollicitations mais plutôt en l’apport d’informations quantitatives en 
relation avec ces sollicitations : par exemple, il a été difficile de quantifier les sollicitations 
mécaniques subies par les câbles lors des étapes d’assemblage chez LEONI. Or, de telles 
données sont nécessaires pour fixer les valeurs limites (critiques) relatives à chaque propriété. 
Ainsi, des valeurs critiques ont été fixées, plus ou moins arbitrairement, afin de disposer de 
valeurs de référence pour comparer l’ensemble des alliages d’aluminium et cela pour 
différents états métallurgiques. Cependant, il faut garder à l’esprit que ces valeurs critiques 
sont probablement assez éloignées de la réalité selon le matériau et les conditions considérées. 
 
Ainsi, pour les propriétés mécaniques, les valeurs critiques suivantes sont proposées : 
- résistance à la rupture Rm (MPa) ≥ 100 MPa 
- allongement à rupture > 5% 
- tenue au cisaillement (MPa) ≥ 50 MPa 
 
Pour la résistivité électrique, une valeur inférieure à 3,5.10-8  Ω.m est requise. 
Concernant la corrosion et la soudabilité, aucune note inférieure à B n’a été acceptée. La mise 
en forme des fils fins constituant l’âme du câble électrique constitue un enjeu technique 
majeur pour la substitution du cuivre par l’aluminium dans le câblage électrique automobile. 
Aucune note inférieure à A n’est donc acceptée. 
 
2.4. Bilan et résultats de la démarche de sélection. 
 
Seule l’analyse de certains paramètres comme la résistance à rupture, la résistivité 
électrique, le comportement global en corrosion et l’aptitude à la mise en forme est présentée 
dans ce paragraphe. L’idée est d’illustrer, à travers ces paramètres-là, la démarche suivie sans 
rentrer dans le détail de l’analyse de tous les paramètres. La procédure de sélection est 
itérative : les choix faits en tenant compte d’un paramètre sont confrontés aux choix résultant 
de la prise en compte d’un autre paramètre. 
 
Tout d’abord, les alliages d’aluminium pouvant être fabriqués sous forme de fils (24 
nuances retenues au préalable) ont été classés selon leur résistance mécanique (Figure I-2). 
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Sur cette figure, et sur les autres figures comparatives, les alliages représentés en gris sont les 
nuances non retenues, parmi les 24 nuances, suite à l’analyse des différents paramètres. Les 
résultats montrent que l’ensemble des alliages, à l’exception de l’alliage 1050 O (non retenu) 
répondent à la valeur critique fixée pour Rm. Ainsi, ce paramètre ne constitue pas un 
paramètre critique de sélection pour l’application industrielle envisagée, qui ne nécessite pas 
d’utiliser obligatoirement des alliages à haute résistance mécanique comme les séries 2xxx ou 
7xxx. 
 
La Figure I-3 présente une comparaison des résistivités électriques des différents 
alliages considérés (c’est-à-dire les 24 nuances retenues en considérant l’aptitude au tréfilage). 
Cette propriété intrinsèque du matériau constitue un paramètre critique pour l’application 
industrielle considérée. L’importance de ce paramètre sera plus spécifiquement démontrée au 
cours du prochain paragraphe qui présentera une modélisation d’élévation thermique et de 
chute de tension en service. Les résultats montrent que seuls 8 alliages ont une résistivité 
électrique inférieure au critère défini précédemment. Tous les alliages des séries 2xxx et 7xxx 
à haute résistance mécanique ne répondent pas à ce critère. 
 
La Figure I-4 présente le comportement global en corrosion des alliages considérés. 
Notons ici que cette analyse ne prend pas en considération l’influence de la microstructure des 
différents alliages. Ainsi, il semble difficile de considérer, dans le cadre de cette sélection 
multicritère, le comportement global en corrosion comme un paramètre critique dans le choix 
des alliages d’étude. 
 
La Figure I-5 tient du raffinement par rapport au critère « aptitude au tréfilage ». Elle 
présente, pour des matériaux pouvant être tréfilés, leur aptitude à la mise en forme et permet 



























































































































Figure I-2 : Comparaison des résistances à rupture des alliages d’aluminium pouvant être tréfilés 
















































































































































































































































































Figure I-4 : Comparaison du comportement en corrosion global  des alliages d’aluminium pouvant être tréfilés 
 





































































































































Les différentes analyses présentées dans ce chapitre, complétées par des discussions en 
interne chez LEONI, ont conduit à considérer que les alliages 1310 F et 6101 T4 semblaient 
être les meilleurs candidats de substitution du cuivre dans le câblage électrique automobile. 
 
 Toutefois, compte-tenu de la criticité de la performance « comportement électrique », 
une modélisation de l’élévation thermique et de la chute de tension en service a été réalisée 
pour compléter cette démarche de sélection des matériaux, et plus particulièrement pour 
compléter l’analyse comparative des propriétés électriques et thermiques des 24 alliages 
considérés. Il s’agissait, en particulier, de valider le choix des nuances 1310 et 6101. 
 
3. Modélisation de l’élévation thermique et de la chute de tension. 
 
L’objet de ce paragraphe est de présenter la démarche adoptée pour simuler l’élévation 
thermique et la chute de tension observées en service pour des câbles fabriqués en alliage 
d’aluminium. Les principaux résultats obtenus au cours de cette démarche sont donnés. Il 
s’agit d’une analyse complémentaire à la matrice multicritère réalisée au préalable et qui avait 
permis, pour rappel : 
- d’identifier 24 alliages d’aluminium pouvant être fabriqués sous forme de fils 
- de comparer ces 24 alliages selon des critères mécanique, électrique, de tenue en 
corrosion et de soudabilité 
- d’identifier les nuances 1310 F et 6101 T4 comme les alternatives les plus 
intéressantes pour remplacer le cuivre dans les conducteurs électriques  
automobiles. 
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 La chute de tension se définit comme la différence de potentiel entre le point d’origine 
relié à l’alimentation et le point de branchement relié à un connecteur ou à un appareil 
électrique à alimenter. Pour notre étude, la tension mesurée correspond à la tension du fil 
(Figure I-6). 
 








Figure I-6 : Schéma représentatif d'une chute de tension 
 
Dans cette analyse, deux cas de figures sont considérés : 
- le régime stationnaire qui est le cas le plus courant 
- le cas du court-circuit 
 
Cette étude a été réalisée en utilisant l’outil numérique Optimization Material Tool, 
écrit en langage Scilab en collaboration avec M. Alexis LACROIX, chef de projet au sein de 
LEONI. Cet outil permet de comparer deux métaux simultanément. Ainsi, l’utilisateur pourra 
comparer deux alliages différents mais aussi le même alliage sous deux états métallurgiques 
différents.  
 
3.1. Etat de l’art. 
 
Dans ce paragraphe, les lois  physiques qui ont permis de créer l’outil numérique de 
calcul ne seront pas énoncées pour des raisons de confidentialité, le logiciel ayant été breveté. 
Seules des simplifications théoriques seront décrites sans plus de détails mathématiques. 
 
3.1.1. Aspects géométriques. 
 
Les conducteurs utilisés dans les câblages automobiles sont des conducteurs multibrins  
isolés par une gaine polymère. Cependant, cette géométrie multibrins est complexe et se prête 
mal à une analyse thermique. Ainsi, le modèle géométrique considéré est un câble monobrin 
de section équivalente, à âme et gaine polymère concentriques. L’excellente conductivité 
thermique du métal constituant l’âme et le toronnage des brins, qui facilite le transfert de la 
chaleur au sein de l’âme, sont deux critères validant cette simplification. 
 
3.1.2. Phénomènes thermiques. 
 
Le câble est parcouru par un courant instantané i (t). Sa résistance électrique 
occasionne une production de chaleur par effet Joule au sein du conducteur. La puissance 
instantanée dissipée par effet Joule s’écrit P (t) = r (t) . i² (t) où r(t) correspond à la résistance 
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linéique du câble (Equation I-1). Cette puissance est transmise par conduction dans l’âme et 
dans la gaine.  
 
 
Equation I-1 : Résistance linéique d'une ligne électrique. 
 
Les échanges avec le milieu extérieur s’effectuent par convection et par rayonnement 
combinés. Les échanges par convection sont négligés car la conductivité thermique de l’air est 
très faible de l’ordre de 0,023 W. (K.m)-1.  La conductivité thermique et la capacité thermique 
varient en fonction de la température du matériau. Cette évolution est prise en compte dans les 
calculs d’élévation thermique par l’introduction du coefficient thermique. Quel que soit 
l’alliage d’aluminium considéré, la valeur de ce coefficient sera fixée à 4,03.10-8 K-1. 
L’analyse des simulations réalisées a montré que la température peut être considérée comme 
homogène au sein de l’âme. Ceci s’explique par le fait que la conductivité thermique de 
l’isolant est négligeable devant celle de l’âme. 
 
3.1.3. Conditions aux limites. 
 
A l’instant initial, le conducteur est considéré à l’équilibre thermique. Sa température 
est homogène et égale à la température ambiante du système d’étude. La température et le flux 
thermique à la jonction âme-isolant sont considérés comme homogènes et continus.  
 
3.2. Description de la simulation. 
 
L’objet de ce paragraphe est de présenter les différents paramètres d’entrée et de sortie 
nécessaires à cette étude. 
  
3.2.1. Paramètres d’entrée. 
 
Les paramètres d’entrée sont les mêmes pour l’ensemble des alliages car le but est de 
comparer les nuances dans les même conditions opératoires. 
 
• Propriétés intrinsèques des alliages d’aluminium. 
 
Les mêmes paramètres physiques que ceux présentés dans le paragraphe précédent 
sont considérés dans cette simulation à savoir, la résistivité électrique (Ω.m), la capacité 
calorifique (J. (K.kg)-1), la conductivité thermique (W. (K.m)-1), la masse volumique (kg.m-3) 
et le coefficient thermique. Ce dernier paramètre est le seul à avoir été fixé à une valeur 











                            ρ = résistivité électrique du matériau en Ω 
          L = longueur du fil en m 
          S = sections du fil en m² 
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• Propriétés intrinsèques de l’isolant. 
 
Les paramètres sont les suivants : 
- capacité calorifique : 1950 J. (K.kg)-1 
- conductivité thermique : 0,167 W. (K.m)-1  
- masse volumique : 1440 kg.m-3 
 
Ces paramètres ont été fixés suite aux discussions avec l’équipe architecture, chargée 
de dimensionner les câbles au sein du véhicule. Il s’agit du cas le plus pénalisant, c’est-à-dire 
l’isolant le moins performant. 
 
• Paramètres géométriques et thermiques des câbles. 
 
Les paramètres géométriques seront les mêmes pour les 24 alliages. Le but de cette 
analyse n’est pas de dimensionner le faisceau mais de comparer les matériaux entre eux. 
- sections considérées : 0,5 mm², 1,5 mm², 3 mm², 5 mm², 7 mm² et 10 mm² 
- longueur de fil considérée : 1 m, 5 m et 10 m 
 
Pour ce qui concerne l’intensité nominale, les analyses préalables effectuées par 
l’équipe architecture montrent que les courants paramétrés inférieurs à 1 A ne présentent pas 
d’intérêt pour notre étude. Effectivement, avec de tels courants, l’élévation de température et 
la chute de tension seront minimes. Les valeurs considérées sont donc 1, 4, 8, 12, 16 et 20 A. 
 
• Environnement du câble. 
 
 La température du milieu constitue le paramètre commun à la modélisation de 
l’élévation thermique et de la chute de tension. Suite aux discussions avec l’équipe 
architecture, trois valeurs ont été considérées : 
- 23°C, atmosphère normale 
- 65°C, température maximale autorisée dans les cahiers des charges fonctionnelles  
au niveau des portes 
- 110°C, température maximale autorisée dans les cahiers des charges fonctionnelles  
au niveau du moteur 
 
Dans le cas d’un court-circuit, trois paramètres doivent être fixés afin d’effectuer les  
calculs : 
- la tension d’alimentation. Pour notre étude, la tension considérée est de 12 Volts, 
correspondant au voltage de la batterie 
- la résistance de contact entre le fil coupé et la masse, fixée à 10 mΩ 
- la durée du court-circuit, fixée à 30 secondes. 
 
La Figure I-7 présente l’interface logicielle d’entrée des différents paramètres 
d’entrée. 
 




Figure I-7 : Interface logicielle de calcul 
 
3.2.2. Paramètres de sortie. 
 
Les paramètres de sortie sont les mêmes pour l’ensemble des alliages car le but est de 
comparer les nuances dans les même conditions opératoires. 
 
• En régime stationnaire. 
 
Les résultats donnent deux valeurs pour chaque alliage étudié : 
- la température maximale atteinte 
- la chute de tension 
 
Une courbe théorique montre l’évolution de la température dans un câble monobrin au 
cours du temps. 
 
• Dans le cas d’un court-circuit. 
 
Les résultats sont affichés sous forme de courbes montrant : 
- l’évolution du courant en fonction du temps 
- l’évolution de la température en fonction du temps 
 
La Figure I-8 résume l’ensemble de ces paramètres de sortie. 
 




Figure I-8 : Interface type des paramètres de sortie 
 
3.3. Résultats et discussion. 
 
Pour ce qui concerne les 24 alliages étudiés, certains ont des propriétés thermiques et 
électriques relativement proches. Ainsi, les 24 nuances ont été réparties en 7 groupes avec, 
pour chacun, un alliage pris comme référence d’étude. Les alliages de référence des groupes 
sont ceux cités en premier : 
 
- groupe 1 : les alliages 1310 F, 1370 H18, 1050 O, 1060 H18 
- groupe 2 : les alliages 6101 T4, 5005 H18, 5050 H38, 6060 T5 et 6063 T6 
- groupe 3 : les alliages 6061 O et 7050 O 
- groupe 4 : les alliages 2117 T4 et 3003 H18 
- groupe 5 : les alliages 7175 T6 et 7475 T6. 
- groupe 6 : les alliages 2017 T4, 5052 H38, 5154 H38, 5254 H38, 2014 T3-T4 et 
7075 T6. 
- groupe 7 : les alliages 2219 T37, 5456 O et 5056 H38 
 
3.3.1. En régime stationnaire. 
 
• Comportement thermique des câbles en alliages d’aluminium. 
 
Afin d’analyser les résultats obtenus suite à la modélisation, l’évolution de la 
température dans un câble monobrin en fonction de l’intensité imposée, pour une section de 
0,5 mm², une longueur de 1 m et une température de l’environnement fixée à 23°C, a été  
tracée (Figure I-9). Les lois de comportement sont les mêmes pour l’ensemble des alliages de 
l’étude. Il s’agit de fonctions polynômes d’ordre 2. Les fonctions polynomiales obtenues pour 
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chaque groupe de matériaux (repéré par l’alliage de référence) sont les suivantes, avec la 
variable x désignant l’intensité et y la température : 
 
- 1310 F : y = 0,615 x2 - 2,021 x + 27,156 avec R² = 0.999 
- 6101 T4 : y = 0,687 x2 - 2,065 x + 27,297 avec R² = 0.999 
- 6061 O : y = 0,879 x2 - 3,414 x + 29,53 avec R² = 0.999 
- 2117 T4 : y = 1,060 x2 - 4,320 x + 31,03 avec R² = 0.999 
- 7175 T6 : y = 1,200 x2 - 4,827 x + 31,60 avec R² = 0.999 
- 2017 T4: y = 1,288 x2 - 5,155 x + 32,05 avec R² = 0.999 
- 2219 T37: y = 1,565 x2 - 5,738 x + 32,29 avec R² = 0.999 
 
Cette modélisation montre clairement que les nuances dont la résistivité électrique est 
la plus basse et dont la conductivité thermique est la plus élevée présentent une augmentation 
en température plus faible. Il s’agit des nuances 1310 F et 6101 T4. Néanmoins, la différence 
de comportement entre les nuances n’est réellement significative qu’à partir d’une intensité de 
l’ordre de 8 à 12 A. Les câbles fabriqués en alliage 1310 F et 6101 T4 atteignent une 
température d’utilisation de l’ordre de 100°C, pour une intensité de 12 A (tension de la 
batterie), tandis que l’alliage 6061 O, dont le comportement est le plus proche de ces trois 
nuances, atteint une température de 113°C. Les températures atteintes pour les alliages 
d’aluminium à haute résistance mécanique telles les nuances 7175 T6, 2017 T4 et 2219 T37  
sont  respectivement de 143, 152 et 184°C pour une intensité de 12 A. Il s’agit de grandes 
différences de températures avec les nuances 1310 F et 6101 T4, qui constituent les meilleures 
alternatives aux conducteurs électriques en cuivre. Le Tableau I-1 résume cette différence de 




























1310 F 6101 T4
6061 O 2117 T4
7175 T6 2017 T4
2219 T37
 
Figure I-9 : Evolution de la température dans un câble monobrin en régime stationnaire pour une section de 0,5 
mm², une longueur de 1 m et une température d’ambiance  de 23°C 
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Alliages 1 A 4 A 8 A 12 A 16 A 20 A 
1310 F 24°C 31°C 53°C 90°C 149°C 235°C 
6101 T4 24°C 32°C 57°C 100°C 167°C 263°C 
6061 O 24°C 33°C 62°C 113°C 196°C 316°C 
2117 T4 24°C 35°C 69°C 129°C 229°C 372°C 
7175 T6 24°C 36°C 73°C 143°C 258°C 418°C 
2017 T4 24°C 37°C 77°C 152°C 276°C 447°C 
2219 T37 24°C 40°C 89°C 184°C 341°C 545°C 
Tableau I-1 : Evolution de la température dans un câble monobrin en régime stationnaire pour une section de 
0,5 mm², une longueur de 1 m et une température d'ambiance de 23°C 
 
Seuls les résultats obtenus pour une section de 0,5 mm² ont été présentés. 
L’augmentation de la section et de la longueur du câble ne change pas les lois de 
comportement des différents alliages d’aluminium. Ainsi, les résultats obtenus pour des 
valeurs différentes de section et de longueur de câble n’apportent pas d’informations 
complémentaires essentielles à la comparaison des alliages. Il pourra cependant être noté que 
l’augmentation de la section du câble conduit à une diminution de la résistance linéique 
(Equation I-1) et donc à une diminution de la température atteinte en régime stationnaire. 
 
• Chute de tension des câbles en alliages d’aluminium. 
 
Afin d’analyser les résultats obtenus grâce à la modélisation, l’évolution de la chute de 
tension dans un câble monobrin en fonction de l’intensité imposée, pour une section de 0,5 
mm², une longueur de 1 m et une température d’ambiance fixée à 23°C, a été  tracée (Figure 
I-10). La chute de tension suit la loi d’Ohm U = R . I. Dans ce cas d’étude, la résistance 
considérée correspond uniquement à la résistance linéique du câble (Equation I-1). 
L’ensemble des nuances considérées présente une évolution de la chute de tension similaire. Il 
n’existe pas de différence de comportement général. Cependant, les résultats montrent 
clairement que les alliages de faible résistivité électrique et de conductivité thermique élevée 
présentent une perte de tension plus faible. Il s’agit des nuances 1310 F et 6101 T4. 
Cependant, la différence de comportement entre les nuances n’est significative qu’à partir 
d’une intensité de l’ordre de 8 à 12 A (Tableau I-2).  
 
Ici aussi, seuls les résultats obtenus pour une section de 0,5 mm² ont été présentés. 
L’augmentation de la section et de la longueur du câble ne change pas les lois de 
comportement des différents alliages d’aluminium. Cependant, en considérant la loi d’Ohm et 
l’Equation I-1, il pourra être noté que la chute de tension varie linéairement en fonction de la 
longueur du câble pour une section et une intensité données. En considérant de nouveau ces 
deux lois, la chute de tension devrait varier linéairement avec l’intensité pour une section  et 
une longueur données. Cependant, le passage du courant s’accompagne d’une élévation de la 
température et la résistivité électrique du matériau augmente. Par conséquent, les lois de 
comportement des chutes de tension en fonction de l’intensité ne sont pas linéaires. 



























1310 F 6101 T4
6061 O 2117 T4
7175 T6 2017 T4
2219 T37
 
Figure I-10 : Evolution de la chute de tension dans un câble monobrin pour une section de 0,5 mm², une 
longueur de 1 m et une température d’ambiance  de 23°C 
 
Alliages 1 A 4 A 8 A 12 A 16 A 20 A 
1310 F 0,06 V 0,24 V 0,51 V 0,87 V 1,38 V 2,12 V 
6101 T4 0,07 V 0,28 V 0,6 V 1,02 V 1,62 V 2,49 V 
6061 O 0,08 V 0,31 V 0,69 V 1,22 V 2,03 V 3,26 V 
2117 T4 0,09 V 0,36 V 0,82 V 1,42 V 2,55 V 4,19 V 
7175 T6 0,1 V 0,41 V 0,93 V 1,72 V 3,01 V 5,02 V 
2017 T4 0,11 V 0,44 V 1 V 1,88 V 3,33 V 5,58 V 
2219 T37 0,13 V 0,54 V 1,27 V 2,48 V 4,58 V 7,77 V 
Tableau I-2 : Evolution de la chute de tension dans un câble monobrin pour une section de 0,5 mm², une 
longueur de 1 m et une température d'ambiance de 23°C 
 
Suite aux deux analyses précédentes, dans le cas d’un régime stationnaire, les alliages  
d’aluminium qui présentent le comportement le plus adapté à notre problématique sont de 
nouveau les nuances 1310 F et 6101 T4. 
 
3.3.2. Cas d’un court-circuit. 
 
Lors de l’utilisation d’un faisceau électrique dans une automobile, deux cas de figure 
peuvent conduire à un court-circuit en service : 
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- lorsque l’isolant fond et que deux câbles établissent alors un point de contact 
électrique ; 
- lorsqu’un câble est sectionné et établit un point de contact électrique avec la caisse 
du véhicule qui joue le rôle de masse. 
 
La création d’un court-circuit engendre un courant de très forte intensité. Les dangers  
des courts-circuits sont l’apparition d’arcs électriques mais aussi une augmentation brutale de 
la température qui peut entraîner une dégradation des câbles et du faisceau électrique. Les 
résultats obtenus lors de la modélisation d’un court-circuit peuvent se présenter sous forme de 
deux graphiques donnant : 
- l’évolution du courant en fonction du temps  
- l’évolution de la température en fonction du temps 
 
La Figure I-11 (a) et (b) correspond aux résultats obtenus pour les alliages  
d’aluminium 1310 F et 2017 T4. Les données d’entrées sont les suivantes : 
- température d’ambiance de 23°C 
- longueur du câble de 1 m 








Figure I-11 : Modélisation d'un court-circuit (a) intensité (b) température 
 
Ces résultats montrent que l’intensité du courant décroît rapidement en fonction du 
temps. Ceci s’explique par une augmentation de la résistance de ligne du fait de 
l’augmentation brutale de la température. La stabilisation de la température au bout de 10 
secondes est corrélée à la stabilisation du courant. Afin de comparer les nuances d’aluminium, 
les intensités initiale et finale ainsi que la température finale du câble sont répertoriées dans le 
Tableau I-3. 
 
Notons que les valeurs obtenues ne sont pas d’une grande précision car elles sont lues  
directement sur les graphiques obtenus. Les faisceaux sont protégés par l’installation de 
fusible, organe de sécurité dont le rôle est d’interrompre le courant électrique. Le fusible 
claque lorsque la température du câble est trop élevée. Par conséquent, il est préférable que le 
conducteur électrique possède une résistivité faible pour que le courant engendré soit plus 
élevé. Ainsi, par effet Joule, la température augmentera rapidement, le fusible claquera plus 
facilement et les câbles seront protégés d’une dégradation thermique. Cependant, en 
considérant les résultats obtenus, l’étude du cas d’un court-circuit ne constitue pas un critère 
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réellement discriminatoire puisque les valeurs de température atteintes, pour l’ensemble des 
alliages considérés, conduiraient à la fusion du fusible et donc à la protection de la ligne. 
 
Alliages Intensité initiale (A) Intensité finale (A) Température finale (°C) 
1310 F 170 40 1000 
6101 T4 150 35-40 950-960 
6061 O 135 30-35 900-910 
2117 T4 120 30 850-860 
7175 T6 110-115 25-30 810-820 
2017 T4 105-110 25-30 800 
2219 T37 85-90 20-25 750 




Ce travail préliminaire de sélection des matériaux basé sur des informations tirées de 
la bibliographie, de la modélisation de l’élévation thermique et de la chute de tension dans un 
câble monobrin ainsi que de nombreux échanges avec les spécialistes du monde automobile et 
des matériaux légers, a conduit à sélectionner les alliages AA 1310 et AA 6101 comme des 
alternatives possibles aux conducteurs électriques automobiles actuellement en cuivre. 
Cependant, un certain nombre de paramètres ont été mis de côté dans l’élaboration de la 
matrice multicritère comme les effets de l’histoire thermomécanique lié au procédé de mise en 
forme sur les caractéristiques des microstructures résultantes. Or, il est évident que de 
nombreuses propriétés des matériaux métalliques découlent essentiellement des 
caractéristiques microstructurales, que ce soient par exemple les propriétés mécaniques, 
électriques ainsi que le comportement en corrosion. De plus, au cours de ces travaux 
préliminaires, la durabilité des alliages d’aluminium en tant que produit fini n’a pas été 
considérée. En effet, le couplage entre l’état microstructural, l’environnement agressif et les 
sollicitations mécaniques vibrationnelles ne constitue pas une donnée d’entrée de la matrice 
multicritère. 
 
Ainsi, les travaux de thèse présentés dans la suite de ce mémoire sont focalisés sur la 
problématique du vieillissement en service des conducteurs électriques en alliage 
d’aluminium 1310 et 6101. L’influence des contraintes mécaniques vibrationnelles sur le 
comportement en corrosion en milieu contenant des ions chlorures a été étudiée pour les deux 
alliages considérés sous différents états métallurgiques en lien avec les différentes étapes du 
procédé de mise en forme. 
 





[1] M. Demangeon : Norme PSA B25 1110. Conducteurs électriques classiques. 
[2] M. Lemoine : Norme PSA B25 1140. Faisceaux électriques, Validation des faisceaux. 
[3] Norme Renault-Nissan 3605009. Fils électriques basse tension et très basse tension 
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L’étude préliminaire de sélection des matériaux a permis de cibler deux nuances  
d’aluminium susceptibles de remplacer le cuivre dans les conducteurs électriques 
automobiles. Cette synthèse bibliographique va, dans un premier temps, s’attacher à présenter 
de façon assez générale les différentes familles d’alliages d’aluminium et ensuite plus 
particulièrement les deux nuances retenues, à savoir, les alliages AA 6101 et  AA 1310. Dans 
un second temps, sur la base d’études issues de la littérature, les propriétés microstructurales 
et  mécaniques de ces matériaux seront présentées et l’influence de ces propriétés sur le 
comportement en corrosion des alliages étudiés sera discutée. L’un des objectifs de ces 
travaux de thèse étant aussi de caractériser l’influence des contraintes vibrationnelles sur le 
comportement en corrosion des  alliages retenus, ce chapitre s’intéressera ensuite aux résultats 
bibliographiques ayant trait au comportement en fatigue et fatigue-corrosion des alliages 
sélectionnés dans cette étude. Finalement, une conclusion générale clôturera ce chapitre. 
 
1. Généralités sur les différentes familles d’alliages d’aluminium. 
 
Tout d’abord, il semble important de rappeler brièvement les propriétés générales de 
l’aluminium et de ses alliages qui font de ces matériaux des candidats très intéressants pour le 
remplacement du cuivre utilisé aujourd’hui dans les conducteurs électriques automobiles. 
 
1.1. Présentation générale de l’aluminium. 
 
Avec une consommation annuelle de l’ordre de 25 millions de tonnes, l’aluminium est 
le métal non ferreux le plus utilisé, en particulier dans les secteurs du transport, du bâtiment, 
de l’emballage, et de l’industrie électrique et aéronautique. Son utilisation est donc 
particulièrement privilégiée du fait de : 
- sa légèreté : avec une masse volumique de 2700 kg.m-3, l’aluminium est l’un des  
métaux les plus légers. A titre de comparaison, il est trois fois plus léger que le 
cuivre qui lui possède une masse volumique de 8940 kg.m-3.  
- sa conductivité thermique de 237 W.m-1.K-1 (à 20°C), contre 390 W.m-1.K-1 (à 
20°C) pour le cuivre, le rend sur cet aspect, le plus performant des métaux usuels. 
- sa bonne conductibilité électrique, de l’ordre de 65% IACS (International 
Annealed Copper Standard), c'est-à-dire 65% par rapport au cuivre recuit standard 
considéré comme ayant une conductibilité électrique égale à 100%. 
- sa tenue à la corrosion liée à l’existence à sa surface d’un film passif d’oxyde ou 
d’hydroxyde d’aluminium protecteur et stable sur une large gamme de pH compris 
entre 4 et 9. 
- son aptitude à être soumis à des traitements de surface visant à améliorer ses 
propriétés de surface. 
- sa relative facilité de mise en œuvre. 
- son aptitude à être recyclé. 
 
Toutefois, malgré l’ensemble des propriétés intéressantes citées précédemment, 
l’aluminium pur ne peut généralement pas être utilisé pour certaines applications spécifiques 
nécessitant des propriétés mécaniques élevées, une bonne aptitude à la mise en forme et  à la 
soudabilité. Afin de palier ces faiblesses, des  éléments d’addition sont donc incorporés à 
l’aluminium. Les alliages d’aluminium se répartissent en huit familles dont la désignation, à 





Familles  Systèmes 
1xxx aluminium non allié, peu d’élément d’alliage 
2xxx Al-Cu et Al-Cu-Mg 
3xxx Al-Mn 
4xxx Al-Si (alliage de fonderie) 
5xxx Al-Mg 
6xxx Al-Mg-Si 
7xxx Al-Zn-Mg et Al-Zn-Mg-Cu 
8xxx autres éléments  
Tableau II-1 : Les différentes familles d’alliages d'aluminium [1] 
 
Les familles d’alliages d’aluminium corroyés se divisent elles-mêmes en deux 
catégories distinctes : 
- les alliages à durcissement par écrouissage (1xxx, 3xxx, 5xxx et 8xxx)  
- les alliages à durcissement structural (2xxx, 6xxx et 7xxx) 
 
1.2. Les alliages à durcissement par écrouissage. 
 
Cette appellation désigne l’ensemble des alliages qui ne peuvent pas être soumis à un 
durcissement structural. Le durcissement par écrouissage est réalisé par déformation plastique 
du matériau. Les conséquences sur les propriétés mécaniques sont une augmentation de la 
résistance mécanique et de la dureté accompagnée d’une perte de ductilité. 
 
Ces alliages sont désignés par la lettre H suivie de deux chiffres. Le premier chiffre 
correspond aux différentes étapes thermomécaniques appliquées lors du cycle d’élaboration : 
- H1x : écrouissage seul 
- H2x : écrouissage et recuit partiel 
- H3x : écrouissage et stabilisation par un traitement thermique. 
 
Les alliages d’aluminium non alliés de la série 1xxx sont des alliages à durcissement  
par écrouissage présentant une teneur en aluminium d’au moins 99% massique. Les propriétés 
de ces nuances dépendent de différents paramètres tels que les teneurs en impuretés (ex : fer et 
silicium), les niveaux d’écrouissage et l’adoucissement engendré par les traitements de recuit 
[2]. Les propriétés générales de ces alliages d’aluminium non alliés sont les suivantes : 
- une très bonne aptitude à la déformation plastique 
- une résistance mécanique relativement faible 
- un excellent comportement en corrosion 
- une bonne aptitude au soudage, au brasage et à l’anodisation 
 
Les domaines d’application des alliages d’aluminium non alliés dépendent des nuances  
utilisées. Ainsi, l’aluminium 1080A, de pureté égale à 99,80%, est utilisé dans le domaine de 
la décoration et dans l’industrie alimentaire du fait de ses états de surface esthétiques après 
brillantage et anodisation et de sa bonne tenue à la corrosion. L’alliage d’aluminium 1050A de 
pureté 99,50%, est utilisé dans différents domaines tels les travaux publics (couvertures, 




canalisations) et les emballages. L’aluminium 1370 est essentiellement utilisé en tant que 
conducteur électrique.  
 
1.3. Les alliages à durcissement structural. 
 
Les bonnes caractéristiques mécaniques de ces alliages sont obtenues par un traitement 
de durcissement structural se composant de trois étapes successives [3] : 
 
- une montée en température supérieure à la température de solvus et un maintien 
suffisamment long à cette température afin d’atteindre l’équilibre 
thermodynamique et la mise en solution totale des atomes de soluté. On parle de 
traitement de mise en solution ou d’homogénéisation. 
- un refroidissement suffisamment rapide de l’alliage, appelé trempe, ayant pour but 
d’empêcher la décomposition de la solution solide et la formation des précipités 
d’équilibre grossiers ne conduisant pas au durcissement de l’alliage. 
Immédiatement après la trempe, on obtient donc une solution solide sursaturée en 
atomes de soluté et en lacunes.  
- un maintien à température ambiante au cours duquel a lieu la décomposition  de la 
solution solide métastable sursaturée en éléments d’addition. Cette phase de 
maturation ou de vieillissement naturel peut être suivie si besoin d’un revenu à 
température modérée afin d’accentuer la décomposition de la solution solide par 
précipitation de phases durcissantes selon des séquences de précipitation bien 
spécifiques à chaque alliage. Ces séquences seront détaillées ultérieurement dans  
ce chapitre pour les deux alliages retenus. 
 
Les alliages à durcissement structural sont désignés par la lettre T suivie par des 
chiffres (entre 1 et 5 chiffres). Le Tableau II-2 explicite la signification du premier chiffre qui 
renseigne sur le traitement thermique subi par les alliages d’aluminium lors de leur 
élaboration. 
 
Désignation Descriptif du traitement 
T1 Pas de mise en solution, maturation 
T2, T6 Mise en solution, trempe, revenu 
T3 Mise en solution, trempe, écrouissage, maturation 
T4 Mise en solution, trempe, maturation 
T5 Pas de mise en solution, revenu 
T7 Mise en solution, trempe, sur revenu 
T8 Mise en solution, trempe, écrouissage, revenu 
T9 Mise en solution, trempe, revenu, écrouissage 
Tableau II-2 : Traitements thermiques des alliages d'aluminium 
Les alliages Al-Mg-Si de la série 6xxx sont des alliages à durcissement structural. Ils 
possèdent des propriétés générales intéressantes dont une bonne aptitude à la déformation à 
chaud par laminage et surtout par filage, ce qui facilite leur mise en forme. Ainsi, les alliages 
de la série 6xxx constituent 80% de la production des profilés filés en alliages d’aluminium. 




l’alliage 6101 en sortie de ligne de fabrication, est considérée comme  relativement aisée à 
obtenir. La soudabilité de ces alliages est bonne mais nécessite l’apport de matière pour 
réaliser un assemblage avec des alliages d’aluminium de familles différentes. Ces alliages 
présentent également une bonne résistance à la corrosion qui peut être améliorée par des 
traitements d’anodisation. Ils sont utilisés pour de nombreuses applications industrielles liées 
aux secteurs du transport, de l’aéronautique et du bâtiment [2]. 
 
Les alliages Al-Mg-Si sont performants aux basses températures mais leurs propriétés 
mécaniques et électriques peuvent diminuer plus ou moins rapidement lorsque la température 
atteint des valeurs de l’ordre de 150 à 200°C du fait de l’évolution de la microstructure. La 
modélisation sur l’élévation thermique réalisée au cours du Chapitre I de ce manuscrit a 
montré qu’il était possible d’atteindre des températures relativement élevées en service ce qui 
peut donc constituer un problème avec ce type d’alliages.  
 
2. Microstructure et propriétés mécaniques des alliages étudiés. 
 
2.1. Alliage  1310.  
 
L’alliage d’aluminium non allié 1310 est une  nuance commercialisée pour les 
applications électriques. Il est utilisé actuellement en tant que câbles souples pour applications 
aéronautiques et pour les câbles téléphoniques de réseau urbain de diamètre 0,5 à 0,8 mm. Sa 
composition massique nominale est référencée dans la norme EN 573 (Al : base ; Fe : 0,5-
0,8 ; Mg : 0,08-0,25 ; Si : 0-0,3) [4].  
 
Cet alliage appartient au système ternaire Al-Fe-Mg. Les phases pouvant se former en 
équilibre avec la matrice d’aluminium sont les composés binaires Al3Fe et Al8Mg5. Différents 
auteurs ont affirmé que les composés ternaires Al-Fe-Mg ne peuvent pas être observés [5-8]. 
En effet, la solubilité du fer dans Al8Mg5 et celle du magnésium dans Al3Fe sont négligeables, 
et par conséquent, il ne peut pas y avoir formation de ces composés ternaires. N.A. Belov et 
al. [9] affirment que la phase Al3Fe se forme pour des taux très faibles en fer tandis que la 
précipitation du composé Al8Mg5 se produit pour des teneurs en magnésium de l’ordre de 2-
3%. De plus, la solubilité du fer dans l’aluminium étant très faible et cela particulièrement à 
basse température (Figure II-1), la matrice adjacente est très pure [10]. Dans cette étude, 
seule la phase binaire Al3Fe devrait donc être observée. Il s’agit d’une phase comportant 
40,7% massique en fer, de structure monoclinique de paramètres a = 15,49 Å ; b = 8,08 Å ; c 
= 12,48 Å et β = 107°43’ [5]. 
 
L’alliage d’aluminium 1310 étant un alliage à durcissement par écrouissage, ses  
propriétés intrinsèques dépendent pour beaucoup du procédé de mise en forme et du taux 
d’écrouissage appliqué. Le Tableau II-3 donne les propriétés de l’aluminium 1310 à l’état 






Figure II-1 : Solubilité du fer dans l'aluminium [10] 
 
Etat métallurgique Rm (MPa) A200 (%)* Résistivité (µΩ.cm) 
F  120-160 10-25 2,87-2,97 
Tableau II-3 : Propriétés mécaniques et électriques de l'aluminium 1310 à l'état F brut de fabrication [11].           
* Allongement à rupture mesuré sur une éprouvette de longueur utile de 200 mm 
 
Les fils  unitaires, qui font l’objet de notre étude, sont obtenus par tréfilage ; une ou 
plusieurs étapes de tréfilage sont nécessaires pour obtenir des fils aux diamètres souhaités. 
Ainsi, ces fils sont soumis à un recuit intermédiaire ou final au cours de leur mise en forme, ce 
qui influence les propriétés intrinsèques du matériau. La Figure II-2 présente ce procédé de 





(Ø = 7,5-18,5 mm)
Fil fin 
(Ø = 0,2-0,51 mm) 
Fil intermédiaire  
(Ø = 1,34 mm)




Figure II-2 : Procédé de mise en forme des fils fins d'aluminium 
 
La Figure II-3 montre l’influence du tréfilage et du recuit sur les propriétés 
mécaniques des fils fins de cet alliage. La courbe bleue correspond à  un fil machine brut de 
fabrication à un état métallurgique F de diamètre 9,5 mm, la rouge à un fil machine recuit O 
de diamètre 9,5 mm et la jaune à un fil machine ayant subi un traitement de recuit 
intermédiaire à un diamètre proche de 2,5 mm. Le recuit intermédiaire permet la relaxation 
des contraintes, ce qui conduit à une diminution de la résistance mécanique et à une 
augmentation de l’allongement à rupture. Le recuit intermédiaire est une étape obligatoire de 
la mise en forme afin d’améliorer la tréfilabilité aux petits diamètres de l’ordre de 0,5 mm. 
 
La dernière étape du tréfilage consiste en un recuit final.  La Figure II-4 décrit  
l’évolution des propriétés mécaniques du matériau en fonction de la température de recuit 
pour une durée fixe de 3 heures. Deux cas de figures sont considérés. La courbe jaune 





correspond à un procédé de tréfilage au cours duquel un recuit intermédiaire a été imposé, 
tandis que la courbe bleue correspond à une mise en forme sans recuit intermédiaire. Le fil 
sans recuit intermédiaire possède une résistance mécanique supérieure au fil n’ayant pas été 








Figure II-4 : Influence du recuit sur les propriétés mécaniques et électriques des fils fins en aluminium 1310 [11] 
 
2.2. Durcissement structural des alliages Al-Mg-Si. 
 
Les alliages d’aluminium de la famille 6xxx sont des alliages à durcissement structural 
dont les éléments d’addition majoritaires sont le magnésium et le silicium. Le principe de 
durcissement structural par précipitation a été présenté de manière assez générale dans le 
paragraphe précédent ; des précisions vont être maintenant apportées sur le durcissement 






2.2.1. Présentation des séquences de précipitation. 
 
Le traitement de durcissement structural a pour but l’augmentation des propriétés 
mécaniques de l’alliage par formation de précipités durcissants au cours de la trempe ou du 
revenu. Pour les nuances d’alliages d’aluminium de la série 6xxx, le durcissement est dû à 
l’apparition des phases β” et β’, composés métastables du précipité β-Mg2Si dont la séquence 
de précipitation est la suivante :  
 
Solution solide sursaturée α → zones GP → β” → β’ → phase stable β-Mg2Si. 
 
Les zones GP et les phases β”, β’ et β ont été décrites par différents auteurs [12-24].  
 
• Les zones dites de « Guinier-Preston ». 
 
Les zones GP dites de « Guinier-Preston » correspondent à une mise en ordre d’atomes  
Mg et Si du fait de la sursaturation en éléments d’alliage. Ces zones cohérentes avec la 
matrice constituent des sites de germination des précipités β”. Les zones GP sont de forme 
sphérique [12-13] ou aciculaire [14] avec des aiguilles orientées selon les directions [100] de 
la matrice. Elles sont dans un premier temps désordonnées puis s’organisent avec une 
alternance de couches d’atomes de Si entourées de deux couches de Mg. 
 
• La phase métastable β”. 
 
Les zones GP évoluent en forme d’aiguilles et correspondent, alors, aux phases β” qui 
sont des précipités cohérents. Ces phases sont orientées selon les directions [100] de la 
matrice. Ces précipités métastables ont été observés par analyse aux rayons X [15-16] puis au 
microscope électronique à transmission (MET) [13, 17-18]. D’après G. Thomas [17], leur 
longueur est comprise entre 200 et 1000 Å et leur diamètre est de l’ordre de 60 Å. Leur 
structure cristallographique reste assez complexe à déterminer. Ainsi, un premier auteur [19] 
décrit ces précipités comme ayant une structure monoclinique avec pour paramètres de 
maille : 
- a = c = 6,16 Å ; b = 7.1 Å et β = 82° 
- a = 3,0 Å ; b = 3,3 Å ; c = 4,0 Å et γ = 71° 
 
Plus récemment, K. Matsuda et al [20] ont montré que les précipités β” sont 
monocliniques de paramètres a = 7,7 Å ; b = 6,7 Å ; c = 2,03 Å et γ = 75°.  
 
La composition des précipités β” diffère de celles des précipités β-Mg2Si. Ces  
particules présentent un excès de Si conduisant à la formule stœchiométrique Mg5Si6 [12]. 
Des travaux plus récents ont proposé une formule stœchiométrique différente, à savoir 
Al2Mg5Si4 [21]. 
 
• La phase métastable β’. 
 
La phase β’ conserve la forme des zones GP et précipite sous forme d’aiguilles puis de 
bâtonnets selon les directions [100] de la matrice [15-16]. Il s’agit de précipités semi-
cohérents [9].  Ce sont des composés de structure cristallographique hexagonale de paramètres 





• La phase stable β-Mg2Si 
 
La phase β-Mg2Si précipite sous forme de bâtonnets dans le cas d’un refroidissement 
lent ou bien sous forme de plaquettes dans le cas d’un sur revenu. Ces précipités appartiennent 
au système cubique de paramètre de maille a de l’ordre de 0,635-0,640 nm [9]. Ces particules 
sont de composition massique suivante : 63,2% Mg et 36,8% Si. 
 
• Mise en évidence d’autres séquences de précipitation. 
 
Différents auteurs ont cherché à affiner les recherches sur les caractéristiques du 
durcissement par précipitation des alliages de la série 6xxx. Ces auteurs considèrent que les 
zones GP sont des zones GP1 et les précipités β” des zones GP2 [25-26].  
 
G.A. Edwards et al. [25] ont montré, en utilisant une analyse calorimétrique 
différentielle (DSC), la formation d’autres précipités au cours du durcissement structural d’un 
alliage d’aluminium AA 6061, de composition massique 0,80 Mg - 0,79 Si - 0,22 Fe - 0,18 Cu 
- 0,01 Ti. Ces auteurs ont effectivement montré la présence de précipités de type B au sein de 
la matrice. Ils proposent ainsi une séquence de précipitation plus complète : 
 
Solution solide initiale → clusters de Si et de Mg → dissolution des clusters de Mg → 
formations de clusters Mg/Si → précipités β” → précipités β’ et B’ → précipités β-Mg2Si  
 
La structure cristallographique des précipités B' est hexagonale de paramètre a = 10,5 
Å avec un paramètre c non déterminé [25]. Ces observations sont à mettre en relation avec les 
travaux antérieurs de S. D. Dumolt et al. [27] qui décrivent les précipités B’ comme 
hexagonaux de paramètres a = 10,4 Å et c = 4,05 Å. K. Matsuda et al. [23] ont confirmé la 
présence des précipités de type B dans un alliage de composition massique Al-1,0 Mg2Si-0,4 
Si, obtenu par addition de Si en excès. Ce matériau a été soumis à un traitement de 
vieillissement artificiel à 523K. Dans  ces travaux, des précipités de type A et C ont été 
également observés, en plus des précipités de type B. La composition du précipité de type C 
n’a pas été précisée par les auteurs. Les précipités de type A et B contiennent les trois 
éléments Al-Mg-Si dans les proportions suivantes : 
- type A → Al : Mg : Si = 4 : 1 : 5 
- type B → Al : Mg : Si = 4 : 2 : 5 
 
La Figure II-5 montre l’influence du temps de vieillissement sur la proportion des 
différents précipités. Les précipités de type C apparaissent de façon hétérogène en cas de sur-
vieillissement. Les précipités β’ et ceux de type B précipitent au même stade de vieillissement 
mais les précipités β’ se dissolvent plus rapidement. L’augmentation de la fréquence des 
précipités de type A est accompagnée de la dissolution des précipités métastables de type B. 
Ces séquences de précipitation supplémentaires semblent se produire en cas d’excès de 






Figure II-5 : Influence du vieillissement sur la proportion des différents précipités [23] 
 
2.2.2. Influence du durcissement structural sur les propriétés mécaniques. 
 
La faible précipitation dans les alliages d’aluminium de la série 6xxx n’influence pas 
le module d’Young du matériau. Cependant, elle contribue à l’extension du domaine 
d’élasticité.  
 
Plusieurs auteurs ont montré que les précipités les plus favorables au durcissement  
structural sont les composés cohérents β” [9, 28-32]. En effet, le pic de dureté est obtenu lors 
de la précipitation de ces précipités. Les précipités formés après les phases β” ne s’avèrent pas 
être des agents durcissants aussi efficaces. 
 
Les travaux de G.A Edwards et al. [25] ont porté sur l’influence de la durée des  
revenus sur la microstructure et les propriétés mécaniques des alliages de la série 6xxx. Suite 
à une mise en solution à 530°C pendant 1,5 heure et une trempe à l’eau, des traitements de 
vieillissement artificiel ont été effectués à 175°C et à 200°C pendant différentes durées  sur 
l’alliage AA 6061. Des mesures de dureté Brinell montrent que les propriétés mécaniques de 
cet alliage d’aluminium augmentent rapidement. Cependant, un phénomène de sur-
vieillissement  est visible après 1 heure de vieillissement à 200°C, entrainant une perte de la 
tenue mécanique. Ce pic de dureté est atteint pour 8 heures de vieillissement à 175°C (Figure 
II-6). Afin d’expliquer ce phénomène, différentes analyses ont été réalisées. Les  observations 
réalisées au microscope électronique à transmission ont montré que le pic de dureté 
correspondait à la précipitation des phases β” et que le sur-vieillissement était dû à la 





Figure II-6 : Dureté Brinell de l'alliage AA 6061 pour différentes conditions de vieillissement [25] 
 
A.K. Gupta et al. ont mis en évidence des résultats identiques pour un alliage Al-Mg-
Si-Fe (système similaire à l’alliage AA 6101) auquel ils ont fait subir différents traitements 
thermiques [26]. Les courbes de la Figure II-7 correspondent ainsi aux traitements suivants : 
- a = mise en solution et vieillissement à 180°C 
- b = mise en solution et vieillissement à 200°C 
- c = état thermique T4 puis vieillissement à 180°C 
 
On peut observer, pour cet alliage, que le phénomène de sur-vieillissement intervient  
pour des durées de traitement plus courtes à 200°C (durée comprise entre 0,5 heure et 1 heure) 
qu’à 180°C (9 heures). 
 
 
Figure II-7 : Dureté Vickers de l'alliage Al - 0,4% Mg- 1,3% Si - 0,25% Fe pour différentes conditions de 
vieillissement [26] 
 
A.K. Gupta et al. ont également travaillé sur l’influence de la composition des alliages  
Al-Mg-Si en faisant varier le ratio Mg : Si, pour un taux fixe en Fe, et sur l’influence de la 
durée des traitements thermiques sur les propriétés mécaniques de ces matériaux [32]. Ils ont 
considéré dans un premier temps des échantillons sans excès de Si mais avec un taux de β-
Mg2Si variant de 0,63 à 1,26 %. Suite à une mise en solution solide à 560°C et à un laminage 
à chaud puis à froid, l’ensemble des échantillons considérés a subi le traitement thermique T4. 
Des essais de traction ont été réalisés suite à un vieillissement artificiel supplémentaire à 




observée après 1 h de traitement et le maximum de la limite d’élasticité est obtenu après 24 h 
de vieillissement, ce qui correspond à l’état thermique T6. L’augmentation de la teneur en 
agents durcissants augmente les propriétés mécaniques du matériau. 
 
 
Figure II-8 : Influence de la teneur en Mg2Si et de la durée du vieillissement sur la tenue mécanique des alliages 
Al-Mg-Si-Fe sans excès de Si (% Mg2Si : a = 0,63 %, b = 0,95%, c = 1.26% ) [32] 
 
La Figure II-9 montre que l’ajout de silicium en excès dans cette famille d’alliages  
augmente leurs propriétés mécaniques. Ce phénomène s’expliquerait par une accélération des 
cinétiques de précipitation des agents durcissants mais aussi par une homogénéisation de la 
distribution des précipités durcissants β’’. Cependant, A.K. Gupta et al. affirment que l’excès 
de silicium réduit la stabilité du pic de résistance mécanique entraînant plus rapidement un 
effet de sur-vieillissement, qui peut être retardé par ajout de magnésium dans l’alliage [32]. 
Ces résultats montrent ainsi l’influence du traitement thermique sur le comportement 
mécanique. Ainsi, les alliages à l’état thermique T4 (a) sont moins résistants mécaniquement 
que ceux à l’état T6 (b). 
 
 
Figure II-9 : Influence du traitement thermique et de la teneur en excès de silicium sur la tenue mécanique d’alliage 
d’aluminium de la série 6xxx [32] 
 
Dans ce paragraphe, la séquence de précipitation des alliages de la série 6xxx a été 
décrite. Cependant, cette étude est insuffisante pour définir avec exactitude la microstructure 
de l’alliage d’étude AA 6101. En effet, l’introduction d’éléments d’alliage dans l’aluminium, 




précipitation de diverses phases pouvant modifier les propriétés mécaniques du matériau ainsi 
que son comportement en corrosion. De ce point de vue, l’un des éléments d’alliage 
importants est le fer.  Aussi, dans le paragraphe suivant, l’influence de la présence de fer dans 
l’alliage sur les propriétés de celui-ci sera plus particulièrement discutée.  
 
2.3. Influence de l’ajout de Fe sur les propriétés des alliages Al-Mg-Si. 
 
2.3.1. Microstructure de l’alliage d’aluminium AA 6101. 
 
L’alliage d’aluminium AA 6101 appartient au système Al-Mg-Si-Fe dont la 
composition chimique est référencée par la norme EN 573 (% massique ; Al : base ; Mg : 
0,35-0,8 ; Si : 0,3-0,7 ; Fe : 0,5 ; Cu : 0,1) [4]. C’est la nuance représentative des applications 
électriques de la série 6xxx. Cet alliage est généralement utilisé  en France par EDF en tant 
que conducteur pour les lignes moyenne et haute tension en tant que substituant du cuivre et 
de ses alliages. Cette nuance d’aluminium est normée sous le nom d’Almelec. 
 
L’addition des trois éléments d’alliage que sont Mg, Si et Fe engendre la présence de 
précipités au sein de la matrice d’aluminium. L’addition de fer dans l’alliage se traduit par une 
diminution de la teneur en précipités grossiers Mg2Si et conduit à la formation de précipités 
riches en Mg, Si et Fe. En effet, différents intermétalliques appartenant au système quartenaire 
Al-Mg-Si-Fe ou ternaire Al-Fe-Si peuvent se former au cours  des traitements 
thermomécaniques subis par le matériau au cours du procédé de mise en forme. Ceci 
s’explique par la faible solubilité du fer dans l’aluminium qui favorise la précipitation de 
phases ternaires ou quartenaires. Ces phases contenant du fer sont en équilibre avec les agents 
durcissants et les précipités grossiers Mg2Si. N.A Belov et al. ont répertorié l’ensemble de ces 
composés riches en fer appartenant aux systèmes Al-Fe, Al-Fe-Si et Al-Mg-Si-Fe [9] : 
- Al3Fe 
- α-Al8Fe2Si (hexagonal de paramètres a = 12,3 Å et c = 26,3 Å) 
- β-Al5FeSi (monoclinique de paramètres a = b = 6,12 Å et c = 41,5 Å, β = 91°) 
- π-Al8FeMgSi6 (hexagonal de paramètres a = 6,63 Å et c = 7,94 Å) 
 
Les fractions volumiques de l’ensemble des précipités présents dans la matrice  
dépendent de la teneur en éléments d’alliage dans le matériau. Le Tableau II-4, présente les 
valeurs maximales théoriques des fractions volumiques des composés contenant du fer dans 
un alliage appartenant au système Al-Mg-Si-Fe. Il s’agit de valeurs théoriques obtenues pour 
des teneurs fixes en magnésium et silicium, mais non précisées. Ces proportions en 
magnésium et en silicium sont à considérer pour évaluer les proportions réelles des phases 
riches en fer dans la microstructure de l’alliage d’aluminium AA 6101. Par exemple, à fort 
ratio Fe : Si,  le précipité Al3Fe est majoritaire. A l’inverse, pour un fort ratio Si : Fe, la phase 
quartenaire π est prépondérante. Dans la majorité des cas, les phases α et β sont présentes.  
 
La Figure II-10 présente les sections isothermes du diagramme Al-Mg-Si-Fe pour 
différentes températures et différentes teneurs en fer et en silicium et montre que les fractions 
volumiques des précipités grossiers dépendent des teneurs initiales en éléments d’alliage et de 
la température des traitements thermiques. La légende utilisée pour ces isothermes reprend la 
désignation des composés utilisée précédemment. De plus, le symbole F désigne le précipité 
Al3Fe. En se référant aux trois premiers isothermes (a, b et c) à température croissante et à un 
taux massique de fer fixé à 0,2%, on remarque une augmentation de la solubilité des précipités 




et e montrent qu’une augmentation combinée de la température et de la teneur en silicium 
conduit à la prédominance de la phase β-AlFeSi 
 
Fractions volumiques des phases Pourcentage 
massique de Fe  
Al3Fe α-AlFeSi β-AlFeSi π-AlFeMgSi 
0,1 0,19 0,23 0,31 0,88 
0,2 0,38 0,46 0,63 1,76 
0,3 0,56 0,69 0,94 2,64 
0,4 0,75 0,91 1,25 3,51 
0,5 0,94 1,14 1,57 4,39 
1,0 1,88 2,29 3,13 8,78 
Tableau II-4 : Fractions volumiques maximales des phases contenant du Fe dans les alliages de la série 6xxx [9] 
 
Différents auteurs ont confirmé les travaux de N.A Belov et al. [9]. Ainsi, une étude de 
la microstructure d’un alliage, de composition massique 0,86% Mg, 1,61% Si et 0,072% Fe 
équivalent à une composition de 1,35% Mg2Si, 1,17% Si et 0,072% Fe, a confirmé la 
possibilité d’observer les différentes phases listées précédemment [28]. Suite à une mise en 
solution à 750°C pendant 10 minutes et à un refroidissement lent de 2°C par minute, la 
microstructure a été analysée au microscope optique et au microscope électronique à 
balayage. Cinq phases ont été observées : la matrice aluminium, l’intermétallique Mg2Si, des 
précipités de silicium et les précipités β et π contenant du fer. La Figure II-11 a est une 
micrographie obtenue au microscope électronique à balayage du précipité β-AlFeSi. La 
Figure II-11 b est une micrographie obtenue au microscope électronique à balayage des 















Figure II-10 : Isothermes du diagramme Al-Mg-Si-Fe, (a) 0,2% Fe, 200°C (b) 0,2% Fe, 450°C, (c) 0,2% Fe, 550°C, (d) 






Figure II-11 : Micrographies au MEB : (a) phase β-Al5FeSi ; (b) phase β-Mg2Si et (Si) [28] 
 
2.3.2. Propriétés mécaniques et électriques de l’alliage d’aluminium AA 
6101. 
 
De manière générale, l’alliage AA 6101 possède l’avantage de présenter une résistance 
mécanique supérieure à celle de l’aluminium non allié AA 1310 pour une conductivité 
électrique inférieure seulement de 10 à 15%. 
 
Toutefois, il est évident que les propriétés mécaniques et électriques de cet alliage 
dépendent de la combinaison des traitements thermomécaniques subis au cours des procédés 
de mise en forme appliqués au matériau. Dans le cadre de ce travail, le produit élémentaire 
étudié est un fil fin (diamètre 0,51 mm) qui est obtenu par tréfilage à partir d’une ébauche de 
9,5 mm de diamètre. L’ébauche, à partir de laquelle sont fabriqués les fils fins, est obtenue par 
un procédé de coulée continue. Une mise en solution à 540°C suivie d’une trempe à 
l’eau permet d’obtenir l’ébauche à l’état dit T4, en prenant en compte la phase de maturation à 
l’air. Le Tableau II-5 présente les propriétés de l’alliage AA 6101 dans cet état métallurgique. 
Les propriétés de ce même matériau dans deux autres états métallurgiques sont données pour 
comparaison afin de mettre en évidence l’influence des traitements thermomécaniques subis 
par le matériau sur ses propriétés. La résistivité est donnée à 20°C. 
 
Etat thermique Rm (MPa) A100 (%) Résistivité (µΩ.cm) 
T1 190 17 3,50 
T4 150-175 23 3,50 
T6 220 15 3,35-3,50 
Tableau II-5 : Propriétés mécaniques et électriques de l'alliage 6101 dans différents états métallurgiques 
 
Le produit élémentaire, c’est-à-dire le fil unitaire en alliage d’aluminium AA 6101, est 
généralement utilisé à l’état métallurgique T9. Cet état est obtenu suite au tréfilage de 
l’ébauche qui introduit un fort écrouissage des matériaux. Le tréfilage peut être réalisé en une 
ou plusieurs étapes. Dans ce dernier cas, des revenus intermédiaires sont imposés au matériau 
entre chaque étape de tréfilage. La température des revenus est comprise entre 155 et 185°C. 
Après la dernière étape de tréfilage, un revenu final réalisé à une température voisine de 155 à 
165°C est appliqué au fil. 
 
 Bien entendu, l’état métallurgique initial de l’ébauche conditionne les propriétés 





difficile d’indiquer des valeurs caractéristiques des propriétés de ces fils fins. Toutefois, les 
propriétés finales doivent respecter les normes suivantes : 
- Rm ≥ 324 MPa pour les fils de diamètre inférieur à 3,6 mm  
- Rm ≥ 319 MPa pour les fils de diamètre supérieur à 3,6 mm  
- ρ ≤ 3,28  µΩ.cm, soit une conductibilité supérieure à 52,6% IACS. 
 
Par ailleurs, il est clair également que le dernier traitement de revenu appliqué au fil 
après tréfilage pour obtenir l’état final T9 influence les propriétés du matériau. A ce propos, la 
Figure II-12 montre l’influence de la température et de la durée du revenu sur la résistance 
mécanique et la résistivité électrique d’un fil fin de 3,45mm de diamètre en alliage AA 6101 
tréfilé à partir d’un fil unitaire de diamètre initial 9,5 mm. Les résultats obtenus mettent 
clairement en évidence une forte variation des propriétés du fil fin tréfilé et revenu selon la 
température et la durée du revenu. 
 
 
Figure II-12 : Influence du revenu  sur les propriétés mécaniques et électriques des fils fins en AA 6101 [2] 
 
 
Enfin, il faut aussi noter qu’au cours du tréfilage, la matière subit un écrouissage très 
important qui influence fortement la microstructure finale. Par exemple, les précipités quels 
qu’ils soient, se retrouvent allongés dans le sens de la déformation plastique voire même 










Avant de clôturer ce paragraphe, il semble donc important d’insister sur la complexité 
des microstructures des systèmes Al-Mg-Si-Fe obtenues après tréfilage. En effet, celles-ci 
dépendent fortement de la composition des alliages et des traitements thermomécaniques 
imposés au cours du procédé de mise en forme au contraire des microstructures relativement 
plus simples des alliages de la série 1xxx à durcissement par écrouissage. Ainsi, des 
observations au microscope optique et électronique à balayage et en transmission voire même 
à la sonde atomique, peuvent être nécessaires pour caractériser la microstructure des fils 
tréfilés. 
 
Le paragraphe suivant dresse un état de l’art pour ce qui concerne le rôle des différents 
précipités sur le comportement en corrosion et notamment en corrosion localisée, des  alliages 
1310 et 6101. En effet, la présence d’agents corrosifs au sein du véhicule peut engendrer une 
dégradation des câbles en relation avec des processus de corrosion. 
 
3. Comportement en corrosion des alliages étudiés. 
 
Les alliages d’aluminium sont utilisés dans de nombreux domaines d’activité du fait de 
leur faible densité, de leurs bonnes propriétés mécaniques et leur relative bonne tenue 
générale à la corrosion. Cependant, ils peuvent être néanmoins sensibles à différents types de 
corrosion généralisée et localisée. Ces phénomènes sont étroitement liés aux caractéristiques 
microstructurales propres à chaque alliage. Le but de ce paragraphe est de présenter de façon 
générale les mécanismes de corrosion affectant les alliages d’aluminium puis plus précisément 
ceux concernant les alliages étudiés. 
 
3.1. Introduction sur la corrosion des alliages d’aluminium. 
 
L’aluminium est un métal de nature amphotère c’est-à-dire un matériau susceptible de 
se corroder aussi bien en milieu acide qu’en milieu basique. Le diagramme de Pourbaix de 
l’aluminium dans l’eau illustre cette propriété en délimitant les plages de stabilité de 
l’aluminium métallique et les plages de corrosion en fonction du potentiel d’équilibre du 
métal et du pH de l’électrolyte (Figure II-14). Ainsi, l’aluminium est un métal passif pour des 
pH compris entre 4 et 9 ; il est alors protégé par un film d’oxyde naturel Al2O3  qui se forme 




De façon générale, la corrosion de l’aluminium en milieu aqueux se traduit par une 
réaction d’oxydo-réduction. En milieu acide, les réactions sont : 
- Al (s) →  Al
3+
(aq)  + 3e
-  
- Al3+ (aq) + 3 H20 (l) →  Al(OH)3 (s) + 3H
+
 (aq) 
- 2H+ (aq)  + 2e
- →  H2 (g) 
 
En milieu basique, la corrosion de l’aluminium se traduit par la réaction suivante : 
- Al (s) + 4HO
- (aq) →  Al(OH)4
-









Figure II-14 : Diagramme de Pourbaix de l’aluminium dans l’eau à 25°C [33] 
 
Le film d’oxyde naturel, formé à la surface de l’aluminium et dont l’épaisseur est 
comprise entre 4 et 10 nm, est composé de deux couches  (Figure II-15). La première couche 
au contact du métal est compacte et amorphe. Du fait de ses propriétés diélectriques, elle est 
appelée couche barrière. Elle se forme instantanément suite au contact entre l’aluminium et 
l’air ou un autre milieu oxydant, et son épaisseur finale n’est pas influencée par la température 
du milieu. Les réactions avec l’environnement extérieur peuvent conduire à la formation de la 
couche supérieure, poreuse et moins compacte. Son épaisseur finale sera atteinte après 
plusieurs semaines. La composition de cette dernière dépend fortement des conditions 
physico-chimiques rencontrées telles que la température du milieu par exemple (Tableau II-
6). Les différentes étapes de mise en forme d’un matériau couplées à l’utilisation de celui-ci 
en service peuvent amener à une contamination superficielle de cette couche. De plus, les 
différents composés intermétalliques présents dans la microstructure des alliages d’aluminium 
peuvent modifier les propriétés de la couche protectrice d’alumine, comme par exemple, sa 
vitesse de formation. Ainsi, l’épaisseur finale de l’alumine peut ne pas être uniforme sur toute 
la surface d’un alliage. De plus, la présence de particules intermétalliques dans l’alliage peut 
générer des défauts dans le film passif pouvant favoriser sa rupture au cours de la mise en 
forme. Ces hétérogénéités dans la couche d’oxyde peuvent alors constituer des sites 
















Alumine amorphe Al2O3  < 50-60 3,40 
Bayérite α-Al(OH)3 Monoclinique 60-90 2,53 
Boehmite γ-AlOOH Orthorombique > 90 3,01 
Tableau II-6 : Formes allotropiques de l'alumine [1] 
 
Ainsi, les alliages d’aluminium sont sensibles à la corrosion généralisée, caractérisée 
par une attaque uniforme de l’ensemble de la surface du fait de la présence d’agents corrosifs, 
mais aussi à la corrosion localisée dont les mécanismes sont multiples. La prédominance de 
tel ou tel mécanisme de corrosion dépend de différents paramètres comme les propriétés 
microstructurales du matériau d’étude, les caractéristiques physicochimiques du milieu 
d’étude et les conditions d’utilisation (température, sollicitations mécaniques). 
 
3.2. Comportement en corrosion des alliages de la série 1xxx. 
 
Bien que faiblement alliés, les alliages de la série 1xxx peuvent être sensibles à 
diverses formes de corrosion. Cette sensibilité à la corrosion est notamment imputable à la 
présence de particules intermétalliques grossières riches en fer au sein de la matrice. 
Effectivement, dans la grande majorité des cas, les phénomènes de corrosion observés pour 
les alliages de la série 1xxx seront liés aux particules de type Al3Fe, particules aussi présentes 
dans d’autres alliages d’aluminium comme ceux des séries 6xxx. Dans les paragraphes qui 
suivront, qui visent à préciser le rôle des particules intermétalliques riches en fer sur le 
comportement en corrosion des alliages des séries 1xxx, des travaux réalisés sur des alliages 
des séries 6xxx, par exemple, seront donc cités dans la mesure où ils apportent des précisions 
utiles par rapport aux objectifs affichés. 
 
3.2.1. Mécanisme général.  
 
Les précipités Al3Fe présents dans la matrice des alliages AA 1310 et AA 1370 jouent  
le rôle de cathodes locales au sein de la matrice d’aluminium. Ces intermétalliques constituent 
des zones fragiles de la couche protectrice d’oxyde qui est plus fine voire inexistante à leur 
niveau. Ces sites cathodiques sont le siège de la réaction de réduction de l’oxygène qui 
Oxyde amorphe et compact 





conduit à la formation d’ions hydroxyle HO- [34]. Par conséquent, une augmentation locale 
du pH est observée à proximité de ces précipités riches en fer. Ces évolutions de pH ont été 
mises en évidence expérimentalement sur des alliages de la série 6xxx, et en particulier sur 
des alliages d’aluminium AA 6061, riches en précipités Al3Fe, immergés dans une solution de 
NaCl 0,6M, de pH initial égal à 3. Comme cela a été dit précédemment, on considèrera ici que 
les observations réalisées et les commentaires associés sont valables pour des alliages de la 
série 1xxx. Ainsi, certains auteurs ont utilisé des microélectrodes à pH afin de déterminer 
l’évolution du pH en fonction de la distance aux précipités riches en fer, selon deux directions 
[35-36]. Une augmentation locale du pH est clairement visible au niveau du précipité, les 
mesures expérimentales étant en accord avec les valeurs de pH théoriques (Figure II-16). Les 
auteurs montrent que, localement, le pH devient supérieur à 9,5 à proximité des précipités 
Al3Fe. Le film passif étant stable pour un pH compris entre 4 et 9 [37], celui-ci va être dissous 
à proximité de ces intermétalliques ce qui conduit à une dissolution de la matrice à ce niveau. 
Dans certains cas, les précipités riches en fer ne sont plus présents au bout d’un temps 
d’immersion suffisamment long car, la matrice étant corrodée autour d’eux, ils peuvent alors 
s’en détacher. Après un certain temps d’immersion, un dégagement d’hydrogène est observé 
par différents auteurs [34, 37], traduisant ainsi la présence de piqûres actives qui participent à 
la propagation de la corrosion. 
 
 
Figure II-16 : Mesure du pH à proximité des précipités Al3Fe dans un alliage AA 6061[35] 
 
Si l’on revient au cas particulier des alliages de la série 1xxx, il a été montré que les  
morphologies des défauts de corrosion observés sur ces alliages dépendent de la polarisation 
imposée au matériau. Ainsi, au cours d’une polarisation cathodique, la corrosion se traduit par 
une dissolution de la matrice autour des intermétalliques Al3Fe. En revanche, au cours d’une 
polarisation anodique [38-40], la corrosion observée correspond à des piqûres aux facettes 
orientées selon les plans cristallographiques {200}. Autour du cœur des piqûres, de nombreux 
filaments sont visibles. Les Figure II-17 a, b et c illustrent ce type d’attaque observée sur des 
alliages binaires Al-Fe après une polarisation anodique dans une solution de NaCl à 5% 








Figure II-17 : Micrographies au MEB des états  de surface suite à une polarisation anodique en milieu 
NaCl 5% massique (a) alliage Al-0,11Fe en massique (b) alliage Al-0,42Fe en massique (c) alliage Al-0,11Fe en 
massique (MEB-FEG) [38] 
 
3.2.2. Influence des paramètres environnementaux. 
 
• Composition de l’électrolyte. 
 
O. Seri s’est intéressé à l’influence de la concentration en ions Cl- sur le mécanisme de 
corrosion  d’alliages binaires Al-1,4 Fe [40]. Les concentrations considérées ont été classées 
en trois domaines : 
- [NaCl] dans le domaine de concentration [0,01-0,1M] 
- [NaCl] égale à 3,0M et à 5,0M 
- [NaCl] égale à 0,3M, à 0,5M et à 1,0M 
 
La Figure II-18 représente l’évolution de la perte de masse des échantillons Al-Fe en 
fonction de la concentration en ions chlorures. Les résultats montrent que l’augmentation de la 
concentration en ions chlorures au-delà d’une concentration de 1,0M conduit à une nette 





Figure II-18 : Evolution de la perte de masse d’échantillons Al-1,4 Fe en fonction de la concentration en 
ions chlorures dans une solution aqueuse de chlorure de sodium [40] 
 
Si la solution considérée est diluée, la réaction de réduction de l’oxygène ne contrôle 
pas le mécanisme de corrosion ; c’est la présence des produits de corrosion Al(OH)3, Fe(OH)2 
ou Fe(OH)3 qui va limiter la cinétique de la réaction anodique. On observe, dans ce cas, la 
formation de piqûres occluses par les produits de corrosion. Les ions chlorures migrent en 
fond de piqûres pour maintenir l’électro-neutralité. La baisse du pH et l’augmentation de la 
concentration en ions chlorures stimulent la dissolution des précipités Al3Fe présents dans le 
matériau et généralement considérés comme des sites cathodiques. Les ions ferreux se 
déposent en fond de piqûres ce qui conduit à la formation d’un dépôt de fer métallique qui 
peut devenir le siège de la réduction de l’hydrogène. Ainsi, il a été montré que la dissolution 
préférentielle de la matrice d’aluminium mais aussi du fer contenu dans les précipités Al3Fe 
pouvait se produire dans les solutions diluées [40]. Ces observations ont été confirmées par 
d’autres auteurs [35, 38].  
 
Si la solution considérée est plus concentrée, la réduction de l’oxygène contrôle 
l’ensemble du processus de corrosion car l’adhésion des produits de corrosion est faible. Ce 
mécanisme avait déjà été mis en évidence par W. Hüber et G. Wranglén [39]. 
 





Figure II-19 : Schéma des mécanismes de corrosion affectant un alliage Al-Fe selon la concentration en 
ions Cl- de la solution aqueuse de NaCl [40] 
 
Les résultats présentés ci-dessus attestent donc de l’influence majeure des précipités 
Al3Fe sur le comportement en corrosion des alliages de la série 1xxx. C’est en ce sens-là qu’il 
nous a semblé possible de nous référer aux résultats obtenus pour d’autres alliages contenant 
les mêmes précipités pour comprendre le comportement en corrosion des alliages de la série 
1xxx. Nous avons déjà adopté cette démarche dans le paragraphe 3.2.1. Nous la reprenons ici 
avec une autre étude qui concerne l’influence de la concentration en ions chlorures sur le 
comportement en corrosion de l’alliage d’aluminium AA 6061, Pour ce matériau, les piqûres 
de corrosion sont très souvent associées à la présence de ces intermétalliques riches en fer et 
les auteurs montrent qu’une augmentation de la teneur en ions chlorures conduit à un 
déplacement des potentiels dits « de piqûres » vers des potentiels plus cathodiques et à une 
augmentation de la densité de courant anodique sur les courbes potentiocinétiques globales 
[41]. Ainsi, l’augmentation de la teneur en agents agressifs favorise la germination des piqûres 











Figure II-20 : Influence de la concentration en ions Cl- sur le comportement en corrosion de l'alliage AA 6061 
(a) Courbe de polarisation de l’alliage AA 6061 dans des solutions contenant des ions chlorures à différentes 
concentrations à pH = 6 (b) Evolution du potentiel de corrosion de l’alliage en fonction de la teneur en ions 
chlorures [41] 
 
La réactivité des intermétalliques Al3Fe a été étudiée en présence d’autres ions que les  
ions chlorures, par exemple les ions sulfates [35]. Ainsi, des éprouvettes en alliage 
d’aluminium AA 6061 ont été immergées en milieu Na2SO4 0,6M pendant 400 minutes. Les 
micrographies AFM de la surface d’un échantillon ne montrent aucune trace de corrosion à la 
surface du matériau après immersion dans ce milieu (Figure II-21 a et b). Ces essais semblent 
donc montrer que la réactivité des intermétalliques Al3Fe est considérablement réduite en 
présence d’ions sulfates. Par ailleurs, K. Nisancioglu a étudié le comportement 
électrochimique des intermétalliques Al3Fe dans une solution de NaOH à 0,1M [42]. Au cours 
du processus de corrosion, l’aluminium contenu dans le précipité se dissout 
préférentiellement. Par conséquent, le précipité s’enrichit en fer. Cet auteur affirme que le fer 




         
(b)
Figure II-21 : Comportement en corrosion de l'alliage AA 6061 en milieu Na2SO4 (a) Image en mode AFM de 
l'état de surface de l’échantillon après immersion dans le milieu pendant 400 minutes (b) Profil topographique 
caractéristique des précipités visibles sur la micrographie AFM après immersion pendant 400 minutes en milieu 







• Influence du pH. 
 
Différents auteurs ont travaillé sur l’influence du pH sur le comportement en corrosion 
des alliages d’aluminium contenant des précipités Al3Fe  [35, 38]. Par exemple, des mesures 
de résistance de polarisation Rp ont été réalisées pour l’alliage AA 6061 immergé en milieu 
NaCl à 2,5% massique pour des pH ajustés à des valeurs acides et basiques  (Figure II-22) 
[41]. Les résultats révèlent clairement une sensibilité à la corrosion du matériau en relation 
avec les précipités Al3Fe quel que soit le pH de la solution. Cet essai est à mettre en relation 
avec les mesures de perte de masse effectuées suite à des essais d’immersion. Ainsi,  les 
intermétalliques Al3Fe peuvent être à l’origine de phénomènes de corrosion dans les milieux 






Figure II-22 : Influence du pH sur le comportement en corrosion de l'alliage AA 6061 au cours d'essais d'immersion de 
450 minutes en milieu NaCl à 2,5% massique (a) Variation de la résistance de polarisation dans une solution contenant 
des ions chlorures à 2,5% massique à différents pH (b) Mesures de perte de masse dans une solution contenant des ions 
chlorures  à 2,5% massique à différents pH [41] 
 
Par ailleurs, au cours d’essais d’immersion de 450 minutes réalisés sur l’alliage 
d’aluminium AA 6061, en solution saline de 0.6M, J.O. Park a évalué l’influence du pH initial 
de la solution d’étude [35]. Trois valeurs de pH ont été testées : 
- une solution tampon à 5,5 
- deux solutions de pH initial égal respectivement à 6,3 et 11,5. 
 
Les résultats obtenus sont les suivants (Figure II-23): 
- aucune dissolution à proximité des intermétalliques n’a été observée sur 
l’échantillon immergé dans la solution tampon au contraire des échantillons  
immergés dans les solutions dont le pH est libre d’évoluer ; 
- la solution tampon inhibe le mécanisme de dissolution autour des précipités Al3Fe 
mais favorise le phénomène de corrosion caverneuse entre l’interface métal-époxy 









Figure II-23 : Influence du pH sur le comportement en corrosion des alliages contenant des intermétalliques 
Al3Fe lors d'immersion en milieu NaCl 0,6M (échelle non spécifiée par l’auteur) (a) pH initial 6,3 (b)Solution 
tampon à 5,5 (c) pH initial 11,5 (d) Micrographie AFM : a) tampon et b) pH =6,3 [35] 
 
Enfin, R. Ambat et al. ont étudié le comportement en corrosion d’alliages binaires  
aluminium-fer dans une solution saline à 0,6M et de pH 11,5. Ces auteurs ont remarqué que la  
morphologie de la corrosion est identique à celle décrite précédemment dans une solution 
saline à 0,85M et de pH 3 [38]. Ainsi, il n’y aurait pas, selon ces auteurs, d’influence du pH 
sur la morphologie de la corrosion. 
 
3.3. Rôle des particules intermétalliques grossières des alliages de la série 
6xxx.  
 
L’alliage 6101 étudié dans le cadre de ces travaux est, selon son état métallurgique, 
sensible à la corrosion par piqûres. De manière générale, la corrosion par piqûres est une 
forme d’attaque localisée pouvant progresser rapidement en profondeur. Le métal se dissout 
en certains sites discrets de la surface, le reste de l’alliage n’étant pas sensiblement attaqué. Ce 
type de corrosion se traduit souvent par un trou de faible dimension à la surface du matériau, 
mais de profondeur pouvant être importante. Dans de nombreux cas, l’état de surface résultant 
de l’attaque n’est donc pas représentatif de la géométrie de la piqûre ni de l’endommagement 
réel de la structure ; la corrosion par piqûres est ainsi considérée comme un mode de corrosion 
très critique car elle peut effectivement conduire rapidement à la perte des propriétés 
mécaniques de la structure. La corrosion par piqûres ne se produit que dans certaines 
conditions particulières dépendant de la nature de l’électrolyte et de la concentration en agents 




à la nature du métal et est conditionné par l’historique de fabrication. Z. Szklarska-
Smialowska considère, pour les alliages d’aluminium, que [43]: 
- le film passif d’alumine est fragilisé par les ions chlorures, augmentant ainsi la 
sensibilité à la corrosion par piqûres ; 
- les intermétalliques sont des sites préférentiels pour la germination des piqûres ; 
- l’adsorption des ions chlorures est favorisée par la présence d’hétérogénéités de 
surface ; 
- les propriétés électroniques du film passif influencent la sensibilité à la corrosion 
par piqûres. Un alliage, dont le film d’oxyde est homogène et présente peu de 
défauts, est plus résistant à la corrosion par piqûres. 
 
La corrosion par piqûres se déroule en deux étapes distinctes, à savoir la germination 
et la propagation des piqûres. La rupture de la couche protectrice d’alumine est nécessaire 
pour conduire à l’amorçage de la piqûre et peut avoir pour origine des causes chimiques, 
mécaniques... La description suivante concerne la corrosion par piqûres en milieu contenant 
des ions chlorures, milieu représentatif de ce type de corrosion. Le scénario type de la 
germination et de la propagation des piqûres est le suivant (Figure II-24) : 
- adsorption des ions Cl- sur le film d’oxyde entrainant l’apparition des ruptures 
localisées du film ; 
- oxydation de l’aluminium au niveau des ruptures et formation d’un complexe 
chloruré intermédiaire AlCl4
- 
- propagation des piqûres initiées grâce à deux réactions d’oxydation et de réduction 
conduisant  à la consommation d’ions H+ et la formation d’ions HO- et à une 
modification du pH vers un pH alcalin 
- dissolution de l’aluminium sous forme d’ions Al3+ et transport d’ions Cl- en fond 
de piqûres suivi de la formation de chlorures d’aluminium  
- hydrolyse des chlorures d’aluminium conduisant à une acidification du milieu dans  
les piqûres (pH < 3) à l’origine de l’auto-propagation des piqûres. 
 
Figure II-24 : Mécanisme général de corrosion par piqûres de l'aluminium [1] 
 
Comme mentionné par Szklarska-Smialowska [43], les intermétalliques jouent souvent 
le rôle de sites préférentiels de germination des piqûres. Pour ce qui concerne l’alliage 
d’aluminium AA 6101, les précipités grossiers de type Al-Fe-Si et Mg2Si constituent des 
zones critiques. 
 
3.3.1. Rôle des précipités Al-Fe-Si. 
 
F. Eckermann et al.  ont montré, dans leurs travaux concernant l’alliage AA 6111, 
qu’au cours des 30 premières minutes d’immersion en milieu NaCl 1M contenant 10 mM de 




dissolution de la matrice à proximité de ces précipités n’est effectivement pas visible avant 30 
minutes d’immersion dans le milieu. L’ajout de cérium, qui complexe lorsque le pH est 
supérieur à 8-9, limite à partir de laquelle la couche d’alumine est instable, confirme ces 
observations [44]. En effet, une analyse EPMA a montré un dépôt de complexe de cérium 
uniquement sur les précipités Mg2Si mais non sur les phases Al-Fe-Si avant 30 minutes 
d’immersion. Ceci prouverait qu’aucune augmentation locale du pH due à une activité 
cathodique des intermétalliques riches en fer ne s’est produite.  
 
Ainsi, les phases Al-Fe-Si ne sont activées cathodiquement qu’après 30 minutes  
d’immersion. Ces intermétalliques étant le siège de la réaction de réduction de l’oxygène qui 
conduit à la formation d’ion hydroxyle HO- [34], une augmentation locale du pH est observée 
au niveau de ces précipités. Le film d’oxyde étant stable pour un pH compris entre 4 et 9 [37], 
le film protecteur est dissous à proximité des phases Al-Fe-Si. Il s’en suit alors une dissolution 
de la matrice d’aluminium. Les cations vont s’hydrolyser en fond de piqûres acidifiant ainsi le 
milieu localement, ce qui permet d’entretenir la dissolution anodique. Ainsi,  les précipités Al-
Fe-Si constituent des sites d’initiation de la corrosion par piqûres. 
 
3.3.2. Rôle des précipités Mg2Si. 
 
Différents auteurs ont mis en évidence le comportement anodique des précipités riches  
en Mg et Si, qui se dissolvent lors des premiers instants de l’exposition des échantillons 
d’alliage d’aluminium de la série 6xxx dans le milieu agressif [44-45]. En effet, F. Eckermann 
et al. ont montré une dissolution de ces précipités Mg2Si présents dans l’alliage AA 6111 en 
milieu contenant des ions chlorures. Des résultats similaires ont été observés en milieu 
contenant des ions sulfates par C. Blanc, Y. Roques et G. Mankowski pour un alliage 6056 
[45].  
 
Cependant, l’interprétation du rôle de ces précipités sur la propagation de la corrosion 
par piqûres diverge selon les auteurs. Ainsi, F. Eckermann considère que ces phases ne 
peuvent pas constituer des sites permettant la propagation [44]. Selon lui, le magnésium 
contenu dans les précipités Mg2Si est dissout préférentiellement dès le début de l’immersion. 
Il en résulte des  précipités riches en silicium qui ne constituent pas des sites pouvant 
contribuer au phénomène de propagation de la corrosion par piqûres. Ces précipités ne sont 
pas des sites anodiques actifs. Cependant, on peut noter que ces précipités riches en Si 
peuvent être activés cathodiquement et entrainer une dissolution de la matrice adjacente.  
 
Ces résultats sont en désaccord avec ceux obtenus en milieu contenant des ions  
sulfates par C. Blanc et al.  [45], qui considèrent que les  précipités riches en magnésium et 
silicium peuvent constituer des sites d’initiation de la corrosion par piqûres. En effet, la 
corrosion s’initie du fait de la dissolution du précipité et se propage par dissolution de la 
matrice adjacente. L’endommagement en corrosion peut alors conduire à un mécanisme de 
corrosion intergranulaire. V. Guillaumin et G. Mankowski ont obtenu des résultats similaires 
en milieu contenant des ions chlorures [46]. 
 
3.4. Corrosion intergranulaire des alliages de la série 6xxx.  
 
Bien que présentant globalement une bonne tenue à la corrosion, les alliages Al-Mg-Si 
peuvent être sujets à la corrosion intergranulaire. Cette forme de corrosion correspond à une 




composition chimique. Elle peut se produire en présence ou non de précipités intergranulaires, 
et son mécanisme se base sur la différence de potentiel entre le joint de grains et la matrice 
(création d’une micro-pile électrochimique). Ce type de corrosion est critique pour les 
structures car elle peut mener à une décohésion locale du matériau.  
 
Le but de ce paragraphe est de faire un bilan des principales connaissances portant sur 
le comportement en corrosion intergranulaire des alliages de la série 6xxx en se focalisant 
plus particulièrement sur l’influence des éléments d’alliage et des traitements 
thermomécaniques imposés au cours de la mise en forme du matériau. 
 
3.4.1. Influence de la composition des alliages.  
 
Certains auteurs considèrent que les alliages Al-Mg-Si sont sensibles à la corrosion 
intergranulaire si la teneur en cuivre est d’au moins 0,1% massique, ce qui permet la 
précipitation aux joints de grain des phases Q, Al4Mg8Si7Cu2 [47-48]. Ces phases qui se 
forment au cours des traitements thermiques spécifiques peuvent  sensibiliser le matériau à la 
corrosion intergranulaire. Ces auteurs considèrent que ces précipités riches en cuivre jouent le 
rôle de cathodes locales [47-48]. Ainsi, dans ce cas particulier, la corrosion intergranulaire se 
propage par dissolution de la matrice adjacente aux joints de grains. G.Svenningsen et al. [46] 
ont montré de même que l’absence de cuivre dans la composition de l’alliage le rendait 
insensible à la corrosion intergranulaire [48-50]. Cette information est importante pour le 
travail engagé car le matériau d’étude, dont la composition a été donnée précédemment, 
présente une faible teneur en cuivre ne permettant pas la précipitation des phases Q. 
 
Cependant, une autre étude menée sur un alliage de la série 6xxx ne contenant pas de 
cuivre (Al : base ; Mg : 0,4%, Si : 1,0% ; % massique ou atomique non précisé par l’auteur), a 
révélé la sensibilité de cette nuance à la corrosion intergranulaire [51]. Dans cette étude, le 
matériau a été exposé durant 48 heures à une solution de NaCl 1M, en présence d’eau 
oxygénée H2O2. Les observations montrent clairement un endommagement par corrosion 
intergranulaire due à une précipitation des phases Mg2Si ou (Si) aux joints de grains, 
précipitation qui favoriserait la propagation de la corrosion intergranulaire (Figure II-25). Ces 
résultats ont été confirmés par K. Yamaguchi et K. Thoma qui considèrent que la corrosion 
intergranulaire des alliages Al-Mg-Si-Cu est due à une dissolution préférentielle des précipités 
moins nobles Mg2Si qui jouent le rôle d’anodes locales [52]. Différents auteurs ont aussi 
montré le rôle des précipités Mg2Si dans la corrosion intergranulaire des alliages de la série 
6xxx [53-56]. 
 
Figure II-25 : Corrosion intergranulaire de l'alliage (Al : base ; Mg : 0,4%, Si : 1,0% ; % massique ou atomique 




Deux mécanismes de corrosion intergranulaire peuvent être ainsi envisagés pour les 
alliages de la série 6xxx selon la nature des composés intergranulaires considérés, en 
l’absence de cuivre [53]: 
- les précipités intergranulaires sont les composés Mg2Si. R.G. Buccheit a montré 
dans une étude que le potentiel de corrosion de la phase Mg2Si est de l’ordre de -
1600 mV/ECS dans une solution de NaCl 10-3 M tandis que le potentiel de 
corrosion de la matrice d’aluminium est de -700 mV/ECS dans ce même milieu 
[57]. Ainsi, ces précipités constituent des sites anodiques qui sont dissous en 
présence d’un milieu agressif, conduisant à la propagation de la corrosion.  
- les précipités intergranulaires sont uniquement constitués de silicium (Si) et  
constituent des sites cathodiques [57]. La précipitation de ces phases conduit à la 
formation d’une zone appauvrie (Precipitate Free Zone : PFZ) en silicium de part 
et d’autre des joints de grains. Cette zone à un comportement anodique vis-à-vis  
des précipités riches en silicium mais aussi par rapport à la matrice, ce qui conduit  
à la dissolution de cette zone adjacente aux joints. Ce mécanisme confirme 
l’hypothèse se basant sur l’augmentation de la sensibilité à la corrosion 
intergranulaire des alliages Al-Mg-Si riches en Si.  
 
L’excès de silicium dans la composition favorise la précipitation des composés Mg2Si, 
ce qui augmente la sensibilité à ce type de corrosion. L’ajout de chrome dans la composition 
chimique conduit à l’effet inverse, comme le montre l’étude d’A.K. Bhattamishra et al [51]. 
 
3.4.2. Influence des traitements thermomécaniques.  
 
• Influence du vieillissement des matériaux. 
 
D’après les travaux d’A.K. Bhattamishra et al. [51], les traitements de revenu 
favoriseraient la sensibilité à la corrosion intergranulaire des alliages de la série 6xxx. Dans 
cette étude, un traitement à 175°C a été imposé à l’alliage de la série 6xxx ne contenant pas de 
cuivre (Al : base ; Mg : 0,4%, Si : 1,0% ; % massique ou atomique non précisé par l’auteur) 
afin d’évaluer l’influence de la durée de revenu sur la corrosion intergranulaire. Il a été 
montré que la sensibilité du matériau augmentait avec la durée du revenu. Ces résultats sont à 
mettre en relation avec l’étude sur la microstructure de l’alliage d’aluminium AA 6101. En 
effet, le traitement de revenu favorise la précipitation aux joints de grains des précipités 
Mg2Si, augmentant ainsi la sensibilité à la corrosion intergranulaire. Ainsi, les alliages à l’état 
métallurgique T6 seraient donc plus sensibles à ce type de corrosion que ceux à l’état 
métallurgique T4. En effet, le traitement thermique T6 impose un vieillissement artificiel à 
des températures voisines de 175°C, ce qui accélère la précipitation des phases Mg2Si, tandis 
que le traitement thermique T4 est un vieillissement naturel à température ambiante.  
 
Différents auteurs traitent de l’influence bénéfique des sur-revenus sur la tenue à la 
corrosion intergranulaire [47, 50, 58]. En effet, le traitement de sur-revenu conduit à la 
formation de précipités dans l’ensemble de la matrice. Par conséquent, les sites critiques plus 
uniformément répartis ne se retrouvent plus uniquement localisés au niveau des joints de 
grains, ce qui réduit l’intensité de l’attaque intergranulaire. Parallèlement, la précipitation des 
composés Mg2Si dans l’ensemble de la matrice conduit à un appauvrissement de celle-ci en 
silicium. Ainsi, la différence de potentiel entre la PFZ et la matrice est réduite. Le couplage 
galvanique issu de cette micro pile électrochimique s’en trouvant donc moins fort, la 




par une probable augmentation de la corrosion par piqûres en contrepartie, du fait de 
l’augmentation de la densité des sites anodiques dans la matrice d’aluminium.  
 
• Influence de la vitesse de refroidissement. 
 
La vitesse de refroidissement après une mise en solution à 540°C influence également  
la tenue à la corrosion intergranulaire. Ainsi, un refroidissement à l’air favorise la 
précipitation de différents intermétalliques aux joints de grains, ce qui augmente la sensibilité 
à la corrosion intergranulaire. G. Svenningsen et al. ont montré qu’une trempe à l’eau après 
une mise en solution à 540°C, suivie d’un revenu à 185°C pendant 24 heures, limitait la 
dégradation d’alliage de la série 6xxx (Al : base ; Mg : 0,55%, Si : 0,6%, Fe : 0,2%, Mn : 
0,15%, Cu : 0,17% ; % massique  [47-48]. Un traitement de mise en solution, suivi d’un 
refroidissement rapide par trempe à l’eau, permet une homogénéisation microstructurale du 
matériau qui semble réduire la sensibilité à la corrosion intergranulaire (Figure II-26). De 
façon générale, une trempe à l’eau est préconisée afin de limiter les gradients de diffusion des 
éléments d’alliage et ainsi la précipitation intergranulaire, limitant alors la sensibilité à la 








Figure II-26 : Influence de la mise en solution et de la vitesse de refroidissement (a) mise en forme à 575°C + 
refroidissement lent à l’air (b) mise en forme à 575°C + refroidissement lent à l’air + mise en solution à 540°C 
pendant 30 minutes suivie par un refroidissement lent à l’air (c) mise en forme à 575°C + refroidissement lent à 
l’air + mise en solution à 540°C pendant 30 minutes suivie par une trempe. Avant les essais de corrosion, les 








• Influence de la mise en forme. 
 
G. Svenningsen et al. [47] ont aussi étudié l’influence de la déformation plastique sur 
la sensibilité à la corrosion intergranulaire. Les essais ont été réalisés sur des échantillons qui 
ont subi un traitement mécanique de filage avant les différents traitements thermiques 
imposés. La déformation mécanique semble favoriser la précipitation, du fait de 
l’augmentation de la densité de dislocations. La dégradation observée se développe dans les 
zones recristallisées. Ces résultats sont en accord avec les résultats obtenus précédemment par 




La corrosion intergranulaire est un mécanisme d’endommagement à envisager pour 
l’alliage d’aluminium AA 6101. Ce phénomène peut entraîner une décohésion locale du 
matériau et une perte des propriétés mécaniques. Dans le cas des alliages de la famille Al-Mg-
Si, ce mécanisme est dépendant de l’état microstructural de l’alliage et plus particulièrement 
de la précipitation aux joints de grains mais également des possibles couplages galvaniques 
entre les précipités, la PFZ si elle existe et la matrice. Les différences de potentiel observées 
entre ces différentes zones conduisent à la formation d’une micro-pile et entraînent la 
dissolution des précipités anodiques ou de la zone appauvrie. Les alliages Al-Mg-Si semblent 
toutefois beaucoup moins sujets à la corrosion intergranulaire que les alliages de la série 2xxx 
par exemple. Les profondeurs d’attaques sont nettement inférieures à celles mesurées pour les 
alliages Al-Cu.  
 
Toutefois, ces mécanismes de corrosion peuvent êtres très sensibles aux contraintes 
mécaniques externes vues par les fils d’alliage d’aluminium telles que les vibrations de la 
voiture et du moteur en fonctionnement entre autres. 
 
L’objet du prochain paragraphe est donc de s’intéresser à l’influence de sollicitations 
mécaniques externes, qu’elles soient statiques ou cycliques, sur le comportement en corrosion 
des alliages de la série 6xxx. 
 
4. Comportement des alliages d’aluminium en fatigue-corrosion. 
 
4.1. Généralités sur les notions de fatigue et de fatigue-corrosion. 
 
La fatigue est un endommagement structural, progressif et localisé qui intervient  
lorsque qu’un matériau est sollicité mécaniquement de manière cyclique dans un domaine de 
chargement inférieur à sa résistance maximale en statique.  
 
La notion de fatigue-corrosion, quant à elle, est valable lorsqu'un matériau est soumis 
aux actions conjointes d’une sollicitation mécanique cyclique et d'un environnement agressif 
conduisant à une rupture prématurée dont le mode peut se différencier de celui observé 
uniquement en fatigue. La probabilité que l'environnement aqueux corrosif puisse jouer un 
rôle est plus grande durant la phase très lente d'amorçage plutôt que celle plus rapide de 
propagation. 
 
L’évolution d’une fissure de fatigue ou de fatigue-corrosion peut se diviser en deux 




apparaissent les premiers défauts microscopiques irréversibles dus à la sollicitation cyclique 
et/ou à l’environnement corrosif. 
 
Une seconde étape, appelée phase de propagation, est elle-même divisée en trois 
stades. 
- le stade I, proche du seuil de propagation, durant lequel les défauts microscopiques  
coalescent pour former une fissure principale se propageant si lentement qu’elle en 
est indétectable expérimentalement (<10-10 ou 10-11 m/cycle). 
- le stade II,  prénommé domaine de Paris, correspond à la propagation stable de la 
fissure principale pour laquelle les lois de la mécanique de la rupture s’appliquent.  
- le stade III, pour lequel les vitesses de fissuration sont très supérieures à celles  
prévues par la loi de Paris, correspond à la propagation instable de la fissure se 
produisant juste avant la rupture brutale de la pièce. 
 
Il existe deux approches classiques afin d’appréhender l’endommagement de fatigue : 
- une approche basée sur la notion de durée de vie totale, c’est-à-dire la somme du 
nombre de cycles nécessaires à l’amorçage d’une fissure et du nombre de cycles  
nécessaires pour atteindre la rupture. On réalise alors des essais dits d’endurance 
qui permettent d’étudier plus spécifiquement le comportement des matériaux vis-à-
vis de l’amorçage. 
- une approche basée sur le principe de tolérance aux dommages qui considère la 
préexistence d’une fissure principale dans la structure et qui ne s’attache à 
considérer uniquement que sa propagation. Cette approche s’étudie grâce à des  
essais de fissuration et de mesures de vitesses de propagation de fissures. 
 
Ces travaux de thèse ont abordé la problématique de la fatigue-corrosion selon la 
notion de durée de vie totale et se sont focalisés sur les mécanismes d’amorçage. De plus, les 
comportements en fatigue-corrosion des différents états métallurgiques générés par le procédé 
de mise en forme pour les deux alliages d’aluminium sélectionnés ont été comparés ainsi que 
les abattements en durée de vie respectifs. Les paragraphes suivants vont donc 
particulièrement se focaliser sur les mécanismes d’amorçage en fatigue et fatigue-corrosion.    
 




Afin d’étudier l’amorçage de fissures, des essais d’endurance sont réalisés sur des  
éprouvettes lisses. Cela correspond à solliciter les éprouvettes à un certain niveau de 
chargement, pour un rapport de charge donné et une fréquence préalablement fixée. On 
mesure alors le nombre de cycles nécessaires pour obtenir la rupture de l’éprouvette.  
 
Ces résultats sont généralement présentés sous la forme d’une courbe semi-
logarithmique appelée courbe de Wölher (Figure II-27). Trois domaines peuvent y être 
distingués [60] : 
- un domaine de fatigue oligocyclique où, sous de fortes contraintes, la rupture 
intervient après un nombre réduit de cycles. Ces forts niveaux de contrainte sont 




- un domaine de fatigue ou d’endurance limitée où la rupture est atteinte pour un 
nombre limité de cycles. Cependant, ce nombre augmente lorsque la contrainte 
imposée diminue. 
- un domaine d’endurance illimitée observée sous faibles contraintes, où la rupture 
intervient après un nombre de cycle supérieur à la durée de vie envisagée pour la 
structure à concevoir. 
 
Dans certains cas, il est possible de tracer une asymptote horizontale définissant une 
valeur limite de contrainte appelée σD en dessous de laquelle la probabilité de rupture est 
quasi-nulle. Cette valeur est appelée limite de fatigue ou d’endurance. Elle est 
particulièrement difficile à déterminer expérimentalement en raison du grand nombre d’essais 
à faible niveau de chargement qu’elle requière et la faible reproductibilité des essais de 
rupture en fatigue. Cette dispersion n’a pas qu’une origine stochastique due à un mauvais 
contrôle des conditions d’essais. Elle est plutôt liée au comportement intrinsèque de chaque 
matériau. En effet, comme cela sera présenté plus précisément ultérieurement, les mécanismes 
d’amorçage de fissures sont étroitement liés aux imperfections et défauts présents dans le 
matériau qui, par essence, incorporent tous les éléments peu maitrisés de la structure fine du 
matériau. Ce sont donc essentiellement les dispersions sur les durées d’amorçage qui sont 
responsables des dispersions observées sur les durées de vie, la phase de propagation étant 
quant à elle beaucoup mieux contrôlée et stable. 
 
 
Figure II-27 : Courbe de Wölher avec les différents domaines de fatigue [60] 
 
Des essais d’endurance réalisés en milieu corrosif se caractérisent par des courbes de 
Wöhler sensiblement différentes de celles obtenues à l’air. Il peut y être observé un retard à la 
rupture pour les niveaux de chargement les plus élevés, une disparition de la limite 
d’endurance ou bien un décalage de l’intégralité de la courbe vers des valeurs plus faibles du 
nombre de cycles à rupture, témoignage d’une baisse de la résistance à la fatigue en milieu 
corrosif. 
 
4.2.2. Mécanismes d'amorçage des fissures de fatigue 
 
Les mécanismes à l'origine de la formation de défauts microscopiques en fatigue sont 




- l’observation d’éprouvettes soumises à une sollicitation de fatigue montre que 
l’endommagement apparaît essentiellement à la surface. Même si l’amplitude de 
sollicitation est inférieure à la limite d’élasticité conventionnelle, des sources de 
dislocations peuvent être activées dans les grains les plus favorablement orientés  
pour le glissement. La déformation est concentrée dans des bandes ; la surface ne 
reste pas plane. Des marches irréversibles appelées intrusions-extrusions se 
forment dans les bandes de glissement persistantes (BGP) et surtout à leur 
périphérie. L'amorçage des microfissures est généralement l'étape qui suit la 
formation des intrusions-extrusions. En effet, celles-ci agissent comme une micro-
entaille et jouent le rôle de concentrateur de contraintes en fond de relief 
provoquant alors l’amorçage d’une fissure.   
- l'amorçage peut se produire soit au niveau d'interfaces telles que les interfaces  
matrice/bandes de glissement en raison de la localisation de la déformation, soit au 
niveau des joints de grains à cause d’incompatibilités de déformation entre grains  
ou bien à l'intersection des bandes de glissement permanentes et des joints de 
grains. 
- des phénomènes de chimisorption d’espèces fragilisantes sur les rugosités de 
surface peuvent jouer également sur l’amorçage. La déformation plastique cyclique 
facilite ensuite les phénomènes de transport de ces espèces fragilisantes le long des  
BGP. 
- les fissures peuvent s'initier sur des défauts de surface tels les inclusions, pores, 
criques, ou les défauts liés à l'usinage. 
 
4.2.3. Influence de la microstructure. 
 
Les bandes de glissement ne sont pas les seuls sites possibles d’amorçage des fissures. 
Par ailleurs, lorsqu’il y a formation de bandes de déformation, il arrive que des fissures 
s’amorcent concurremment dans des joints de grains. Les inclusions et hétérogénéités de 
surface sont également des sites d’amorçage des fissures, du fait des concentrations de 
contraintes qu’elles  entraînent, des phénomènes de clivage qui s’y développent, ou des 
décohésions matrice – inclusion qu’elles provoquent. L’amorçage des fissures dépend de la 
quantité, de la taille, de la nature et de la répartition des inclusions, ainsi que de leur forme par 
rapport à la direction des efforts.  
 
4.2.4. Influence d'un milieu corrosif. 
 
De nombreuses études se sont attachées à caractériser l’effet d’un pré-
endommagement de corrosion sur les durées de vie en fatigue et le rôle des défauts de 
corrosion localisée sur l’amorçage de fissures de fatigue. Ainsi, dans la littérature, la quasi-
totalité des travaux a été réalisée pour les alliages d’aluminium de la série 2xxx et 7xxx et 
s'est intéressée à l’amorçage de fissures à partir de piqûres [61-71]. Tous ces auteurs ont mis 
en évidence un amorçage de fissure extrêmement rapide voire immédiat sur les piqûres qui 
jouent le rôle de concentrateurs de contraintes ce qui se traduit évidemment au final par un 
fort abattement des durées de vie en fatigue.  
 
Les dimensions des piqûres semblent être un facteur du premier ordre (Figure II-28) 
[64]. En effet, des calculs 2D réalisés sous AFGROW prédisent avec succès les durées de vie 
en fatigue d’éprouvettes pré-corrodées en utilisant dans l’analyse les paramètres géométriques 




fissure initiale. Dolley et al. ont observé que la durée de vie en fatigue diminuait fortement 
quand la durée de pré-corrosion augmente puis saturait pour les plus longues durées 
d’immersion [71]. De plus, l’abattement des durées de vie en fatigue se fait plus sentir pour 
les faibles niveaux de chargement [69]. 
 
 
Figure II-28 : Influence de la profondeur initiale des piqûres sur la durée de vie en fatigue de l'alliage AA 7075 
T6511 [64] 
 
 Toutes les études citées précédemment ont mis de côté l’existence d’un possible 
couplage entre les endommagements de fatigue et de corrosion. Très peu de travaux d’ailleurs 
se sont intéressés aux interactions fatigue-corrosion des alliages d’aluminium. K. Mutombo et 
M. du Toit [72] ont montré l'influence des ions chlorures sur le comportement en fatigue-
corrosion de l'alliage d'aluminium AA 6061 T651 lors d'essais de fatigue en milieu NaCl à 
3,5% massique (Figure II-29). L'abattement des propriétés est lié à l'amorçage des fissures au 
niveau des défauts de corrosion localisée. En effet, K. Mutombo et M. du Toit [72] ont mis en 




Figure II-29 : Comparaison de la durée de vie d'un alliage AA 6101 T651 et de joints soudés 6061/ER5183 lors 







Figure II-30 : Observation au MEB du faciès de rupture de l'alliage AA 6061 T651 au cours d'essais de fatigue-
corrosion en milieu NaCl à 3,5% massique [72] 
 
L’un des seuls travaux ayant étudié l’amorçage de fissure de fatigue à partir de défauts 
de corrosion intergranulaire est celui de N. Pauze pour l’alliage 2024 T351 [73]. Elle a montré 
que les défauts de corrosion intergranulaire constituaient des sites privilégiés d’amorçage. 
Ainsi l’application d’une sollicitation cyclique avait pour effet soit la coalescence de ces 
défauts intergranulaires de forme semi-elliptique, soit la coalescence des fissures semi-
elliptiques amorcées sur les défauts de corrosion intergranulaire.  
 
Lors d’essais de fatigue-corrosion, les fissures peuvent aussi s'initier en raison de la 
formation d'une couche d'oxyde sur les marches de glissement formées. La présence 
d’oxygène augmenterait l’irréversibilité du glissement et la rugosité de surface. 
 
4.3. Transition entre amorçage et propagation 
 
La plupart des études concernant la fatigue-corrosion se sont intéressées à la transition 
entre les piqûres de corrosion et les fissures de fatigue. Deux principaux modèles se basant sur 
les notions de cinétiques de corrosion localisée et de propagation de fissures de fatigue ont été 
proposés : 
 
- un premier modèle est basé sur la succession d’étapes de corrosion par 
piqûres/fissuration associée à l’existence d’une profondeur critique de piqûre. M. 
Muller considère qu'une fissure de fatigue-corrosion ne peut s'amorcer au niveau 
d'une piqûre que lorsque celle-ci atteint une profondeur critique, permettant la 
propagation de la fissure [74]. Cependant, ce modèle ne tient pas compte des 
possibles effets de synergie entre les contraintes environnementales et mécaniques. 
En effet, dans ce modèle, l'amorçage est uniquement contrôlé par la corrosion et la 
propagation uniquement par la fatigue ce qui nécessiterait d’être démontré. 
- un second modèle basé sur la compétition entre les piqûres de corrosion et la 
propagation des fissures existe également. Y. Kondo considère que la fissure de 
fatigue-corrosion s’amorce à partir d’une piqûre lorsque la vitesse de propagation 
par fatigue devient supérieure à celle de croissance du défaut de corrosion [75]. Ce 
modèle considère que l’endommagement en corrosion est indépendant du niveau 
de contrainte et que la piqûre n’évolue plus après l’amorçage d’une fissure de 
fatigue. Ainsi, dans ce modèle, il est considéré que la vitesse de propagation en 





N. Pauze a réussi dans ses travaux à estimer la valeur de ∆K (soit 1MPa.m1/2 à 
σ=250MPa) associée aux fissures courtes amorcées à partir de défauts de corrosion 
intergranulaires pour laquelle apparaissait la transition entre mécanismes de fatigue-corrosion 
intergranulaire et transgranulaire [73]. Un fort effet de la cristallographie a été révélé, surtout 
à l’air où la moitié des défauts ne se propage pas contre seulement 10% dans le milieu corrosif 
(NaCl 0,5M). 
 
Pour conclure, il semblerait donc que l’amorçage sur les défauts de corrosion localisés  
ne soit pas, pour les alliages d’aluminium, une étape limitante de l’endommagement par 
fatigue-corrosion dès lors que ces défauts ont la possibilité de se former ce qui dépend 
évidemment des conditions de corrosion et du matériau considéré. 
 
4.4. Propagation des fissures de fatigue et de fatigue-corrosion. 
 
4.4.1. Généralités sur la propagation des fissures à l’air. 
 
Ce travail de thèse ne s’étant intéressé qu’à l’impact que pouvait avoir la fatigue- 
corrosion sur l’abattement des durées de vie et aux phénomènes essentiellement d’amorçage, 
seules des généralités sur la propagation de fissures par fatigue et fatigue-corrosion seront 
présentées dans ce paragraphe. 
 
De très nombreuses études se sont penchées sur le comportement en fatigue à l’air des  
alliages d’aluminium. Pour ces matériaux, la propagation de fissures de fatigue dans des 
conditions de sollicitation données est gouvernée par le facteur d’intensité K qui dépend de la 
géométrie de la pièce fissurée, de la longueur de la fissure et du chargement appliqué 
(Equation II-1). Ce critère est pertinent tant que la taille de la zone plastique  en pointe de 




( )aK ⋅⋅⋅= piσα  
 
 
Equation II-1 : Facteur d'intensité de contraintes 
  
Lors de la sollicitation d’une éprouvette fissurée, le facteur d’intensité de contraintes  
varie entre une valeur minimale et maximale, dépendant de la contrainte appliquée. La 
variation du facteur d’intensité de contraintes ∆K rend compte de l’état de plasticité en pointe 
de fissure. Les régimes de propagation des fissures sont représentés par un diagramme bi-
logarithmique représentant la vitesse de propagation mesurée da/dN en fonction de ∆K 
(Figure II-31). Ces courbes de vitesse de propagation présentent généralement trois stades de 
propagation. 
 
α = Facteur de correction  
σ = contrainte 
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∆Kseui l 
 
Figure II-31 : Représentation schématique des différents régimes de propagation de fatigue [76] 
 
Le domaine I est très dépendant de la microstructure de l’alliage, de l’environnement  
considéré et de la contrainte moyenne appliquée. Une forte diminution des vitesses de 
propagation de fissures est observée lorsque ∆K approche de la valeur du seuil de non 
propagation (∆Kseuil). En dessous de ce seuil, il est impossible de détecter une avancée de 
fissures et on considère qu’il n’y a pas de propagation de fissure. 
 
Le stade II, dit domaine des vitesses intermédiaires, se caractérise par une propagation 
de fissures contrôlée par la contrainte en pointe de fissure. La courbe est linéaire et suit la loi 
empirique de Paris da/dN = C.∆Km avec C et m des constantes liées au matériau [77]. Dans le 
régime de Paris, les surfaces de rupture présentent un mode de rupture transgranulaire par 
clivage (rivières, chevrons) et comportent souvent des zones avec des stries caractéristiques. 
L’espace entre chaque strie correspond à l’avancée de fissure microscopique pour chaque 
cycle, ce qui permet de reconstituer l’historique de chargement d’une pièce rompue par 
fatigue. Ces stries apparaissent plutôt pour les fortes valeurs de ∆K étant donné qu’à faible 
vitesse, la propagation se fait plutôt par à-coups. Un certain nombre d’auteurs ont proposé des 
mécanismes de formation de ces stries. On citera les deux plus connus, à savoir les 
mécanismes de Pelloux  [78] et celui de Laird et Smith [79] qui sont basés sur l’irréversibilité 
du glissement et sur les phénomènes d’émoussement successifs à l’extrémité de la fissure qui 
se produisent lors des phases d’ouverture de la fissure. 
 
Borrego et a l. [80] ont montré que la propagation transgranulaire se faisait bien 
également par pseudo-clivage pour un alliage appartenant au système Al-Mg-Si à l’état 
métallurgique T6 (Figure II-32). Moreira et al [81] ont observé des stries de fatigue pour 






Figure II-32 : Propagation transgranulaire par pseudo-clivage dans un alliage Al-Mg-Si T6 [80] 
 
 
Figure II-33 : Strie de fatigue dans l'alliage 2024 T3 [81] 
 
Le stade III, domaine proscrit dans le dimensionnement, mène à la propagation très 
instable de la fissure principale. Lorsque la valeur de Kmax approche de celle de la ténacité du 
matériau KIc, la vitesse de propagation augmente brutalement et entraine la  rupture soudaine 
de la pièce. Pour les alliages d’aluminium, la rupture finale se traduit par un mode de rupture 
ductile caractérisé par la présence de cupules liées à la décohésion de l’interface matrice-
précipités. Ce mode d’endommagement a été mis en évidence par Bron et al.  pour l’alliage 






Figure II-34 : Rupture finale ductile avec cupules d'un alliage d'aluminium 2024 [82] 
 
4.4.2. Influence de la microstructure sur la propagation de fissure en fatigue. 
 
La microstructure conditionne le mouvement des dislocations et donc la déformation 
plastique résultante. Ce paramètre intrinsèque influence donc directement la propagation des 
fissures de fatigue.  
 
De manière générale, les précipités durcissants présents dans les grains peuvent 
influencer les mécanismes de propagation des fissures. En effet, la nature des interfaces 
matrice-précipités conditionne le cheminement des dislocations au sein du matériau. De plus, 
la difficulté pour les dislocations de cisailler les précipités augmente avec la diminution de la 
cohérence des phases durcissantes. Ainsi, certains précipités incohérents sont contournés par 
les dislocations selon le mécanisme d’Orowan [83]. La durée du traitement de revenu 
influence aussi les vitesses de propagation de fissures. L’augmentation de la durée de revenu 
conduit à un phénomène de sur-vieillissement qui s’explique par la croissance, la coalescence 
et la perte de cohérence des précipités durcissants. L’augmentation de la taille joue un rôle car 
au-dessus d’une taille critique de précipités dc, le mécanisme de contournement est observé 
aussi pour les précipités durcissants cohérents. 
  
4.4.3. Influence de la taille de grains sur la propagation de fissure en fatigue. 
 
Pour une valeur de rapport de charge R (R = Kmin/Kmax) donnée, l’augmentation de la 
taille de grains conduit à une augmentation des phénomènes de fermeture de fissures et 
conduit ainsi à une augmentation de la valeur de ∆Kseuil. Ces mécanismes s’expliquent soit par 
une augmentation de la rugosité des surfaces produites lors de la propagation de la fissure 
lorsque la taille de grains augmente, soit par une influence de la taille de grains sur la limite 
d’élasticité du matériau [84]. En effet, si la limite d’élasticité est régie  par une loi de type 
Hall-Petch, l’augmentation de la taille de grains conduit à une diminution de la limite 
d’élasticité, ce qui augmente les phénomènes de fermeture.  
 
4.4.4. Influence de la texture sur la propagation de fissure en fatigue. 
 
La texture influence les vitesses de propagation des fissures au sein des alliages  
d’aluminium. Ainsi V.W.C. Kuo et E.A. Starke ont montré que, pour des grains faiblement 
désorientés les uns par rapport aux autres, les dislocations passeraient plus facilement d’un 
grain à l’autre, tandis que, pour des grains fortement désorientés,  les joints de grains  agissent 




annihiler l’effet barrière des joints de grains et favoriser la propagation de la fissure de fatigue 
au sein du matériau. 
 
4.4.5. Influence de l’environnement 
 
• En milieux gazeux. 
 
Beaucoup d’études se sont penchées sur l’effet d’un environnement gazeux sur la 
propagation de fissures par fatigue. Un certains nombre de résultats marquants reviennent 
régulièrement à savoir : 
- effet de l’environnement plus marqué pour les faibles vitesses de propagation, avec 
possibilité de fortes interactions microstructure/environnement. 
- effet néfaste de la teneur en vapeur d’eau quand celle-ci augmente. 
- influence directe possible de l’environnement sur les modes de rupture. 
- inversement, rôle du rapport de charge et de la nature du glissement sur un possible 
effet de l’environnement. 
 
De façon générale, l’augmentation des vitesses de propagation sous environnement  
gazeux (l’air par exemple) s’explique par l’existence de deux mécanismes séquentiels à savoir 
l’adsorption de vapeur d’eau et la fragilisation par l’hydrogène. Sous air, l’adsorption en 
vapeur d’eau se traduit par une translation des courbes da/dN-∆K et la fragilisation par 
l’hydrogène par une rupture de pente caractéristique sur ces courbes.  
 
• En milieu aqueux corrosif 
 
Quasiment aucune donnée n’est disponible sur la propagation de fissure par fatigue-
corrosion pour les alliages d’aluminium de la série 6xxx. Pour les alliages des séries 2xxx et 
7xxx, l’influence de la corrosion aqueuse se traduit généralement par deux effets [86]. Le 
premier est dû à l’action des espèces agressives sur l’endommagement généré par déformation 
cyclique en pointe de fissure, conduisant à un décalage des courbes da/dN-∆K vers des 
vitesses plus élevées. Le second effet est la superposition au dommage de fatigue d’un 
endommagement de type CSC qui,  lui, se traduit par l’apparition d’un plateau sur les courbes 
da/dN-∆K. Il est fréquent que ces deux effets soient simultanés.  
 
Il a également été montré que la fréquence de sollicitation avait une forte influence sur 
les vitesses de corrosion [87]. Apparemment, pour une faible fréquence de 0,1Hz, un alliage 
d’aluminium AA 2618, immergé dans une solution de NaCl à 3,5%, voit ses vitesses de 
propagation de fissures augmenter d’un demi ordre de grandeur.  
 
N. Pauze a également montré de nombreuses interactions entre fréquence, niveau de 
contrainte, caractéristiques des défauts de corrosion localisée sur la nature du dommage 
observé et les vitesses de propagation [73].  
 
4.4.6.  Mécanismes d’endommagement assistés par l’environnement 
 
Trois mécanismes de rupture assistée par l’environnement sont généralement  
invoqués pour retranscrire un éventuel effet de l’environnement sur la fissuration en fatigue : 
- un mécanisme basé sur la dissolution anodique du métal lorsque l’environnement  




film d’oxyde par un effet de concentration de contrainte en pointe de fissure, par 
formation de marches de glissement ou par frottement des lèvres de la fissure. La 
propagation de la fissure se fait par dissolution de la surface exposée à chaque 
cycle. Ce mécanisme favorise la propagation en volume et diminue l’effet barrière 
des interfaces. 
- un mécanisme de fragilisation par hydrogène basé sur le principe de la diminution 
de la contrainte de cohésion. Ici l’hydrogène est produit soit par réduction des ions  
H+ durant les mécanismes de corrosion ou bien se retrouve dans la vapeur d’eau 
contenue dans l’air ambiant. L’adsorption puis la diffusion ou le transport 
d’atomes d’hydrogène dans le réseau de l’alliage et plus particulièrement dans la 
zone plastique en pointe de fissure, diminuerait la force d’attraction interatomique. 
Pour une teneur critique en hydrogène, la décohésion produirait une microfissure 
se propageant dans les zones enrichies en hydrogène. Ce phénomène conduirait à 
la propagation de la fissure suivant les plans de clivage, les joints de grains et les  
interfaces entre précipités/dispersoïdes/matrice [88-89]. Un second mécanisme 
dénommé HELP est également proposé [90-93]. Il est basé sur les interactions  
hydrogène-dislocations. L’hydrogène augmenterait la densité et la mobilité des 
dislocations et par là même la déformation au voisinage de la surface de rupture et 
favoriserait le franchissement des obstacles par les dislocations ce qui aurait pour 
effet d’augmenter le nombre de cupules sur les faciès de rupture. 
- un  mécanisme concerne la formation d’une couche d’oxyde qui peut conduire à 
une augmentation de la vitesse de propagation en augmentant l’irréversibilité du 
glissement. Toutefois, il a été montré que la formation d’une couche d’oxyde 
épaisse peut favoriser l’effet de fermeture des fissures et ainsi diminuer leur vitesse 
de propagation. 
 
5. Conclusion générale de l’étude bibliographique 
 
Cette synthèse bibliographique a montré que très peu de travaux existaient sur le 
comportement en fatigue-corrosion des deux alliages sélectionnés pour cette étude, aussi bien 
d’un point de vue amorçage que propagation. Ainsi, cette synthèse a du être élargie à d’autres 
familles d’alliages d’aluminium pour lesquelles une bibliographie plus riche existe. Il est 
évident que les résultats obtenus dans ces travaux de thèse risquent d’être sensiblement 
différents de ceux obtenus pour d’autres matériaux, cependant certains mécanismes 
d’amorçage ou de propagation restent valables en grande partie quelle que soit la famille 
d’alliages d’aluminium considérée. 
 
En revanche, la littérature est beaucoup plus riche quant à l’analyse de la 
microstructure complexe des deux alliages d’aluminium. L’alliage non allié 1310 devrait 
présenter une matrice d’aluminium contenant des précipités grossiers Al-Fe jouant le rôle de 
cathodes locales et entraînant à leur proximité la dissolution de la matrice lorsque le matériau 
est exposé à un milieu corrosif.  L’influence de la composition et celle des  paramètres 
expérimentaux sur le comportement en corrosion des alliages Al-Fe ont été aussi présentées 
dans cette synthèse bibliographique. 
 
Les alliages d’aluminium appartenant au système Al-Mg-Si-Fe tel que l’alliage 6101 
sont des alliages à durcissement structural dont les précipités durcissants sont les phases β” et 
β’, phases métastables du précipité β-Mg2Si. De plus, la matrice peut présenter de nombreux 




de mise en forme par tréfilage seront très dépendantes des caractéristiques de chacune des 
étapes thermomécaniques successives constitutives de ce procédé et seront primordiales  sur 
les comportements en corrosion et fatigue-corrosion. 
 
De nombreux articles décrivent également le comportement en corrosion des alliages  
de la série 6xxx en lien avec leur état métallurgique. Ces alliages peuvent être sensibles à 
différents types de corrosion localisée comme la corrosion intergranulaire et la corrosion par 
piqûres. Des couplages entre l’endommagement en corrosion et la sollicitation cyclique 
peuvent être envisagés.  
 
Au travers de cette synthèse, il apparaît clairement que les alliages d’aluminium AA 
6101 et AA 1310 possèdent de bons atouts vis-à-vis des différentes contraintes imposées au 
cours de la durée de vie d’un faisceau électrique automobile. Il reste donc à confirmer les 
microstructures décrites dans la littérature et surtout à caractériser l’impact du procédé de 
mise en forme sur les caractéristiques microstructurales puisque ce sont elles qui 
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L’objet de ce chapitre est de présenter, dans une première partie, le procédé de mise en 
forme des fils tréfilés fournis par la société SASA Tréfil’Alu et de lister l’ensemble des états 
métallurgiques considérés au cours de ces travaux de thèse. Il faut rappeler ici que l’étude 
porte sur le produit élémentaire à savoir le monobrin en alliages d’aluminium. 
 
La seconde partie est consacrée à la description des techniques expérimentales mises  
en œuvre afin de caractériser les comportements en corrosion sans et avec sollicitations 
mécaniques externes des deux matériaux de l’étude. 
 
1. Présentation des matériaux. 
 
Dans le cadre de ce travail, deux alliages d’aluminium ont donc été sélectionnés, à 
savoir les nuances AA 6101 et AA 1310. Dans la synthèse bibliographique faite 
préalablement, ces matériaux ont été présentés de façon relativement générale. Les 
paragraphes suivants vont apporter des précisions sur les caractéristiques de ces deux nuances.  
 
1.1. Présentation des procédés de mise en forme. 
 
Dans le premier chapitre de ce manuscrit, le cycle de vie caractéristique des 
conducteurs électriques utilisés dans les faisceaux électriques automobiles a été présenté. Le 
procédé de mise en forme des fils fins constitue une étape importante de ce cycle de vie car il 
conditionne les propriétés finales des matériaux constitutifs de l’âme du câble. 
 
Pour les deux alliages sélectionnés, le procédé de mise en forme est similaire et  
consiste en une succession d’étapes de tréfilage et de traitements thermiques nécessaires pour 
atteindre les diamètres fins de 0,51 mm de diamètre. Les températures et les durées des 
traitements thermiques dépendent du type de l’alliage et des diamètres souhaités.  
 
Pour l’alliage AA 6101, un traitement de revenu de 185°C pendant 10 heures est 
réalisé après une première étape de tréfilage permettant le passage d’une ébauche initiale de 
9,5 mm de diamètre à un fil fin de diamètre 1,34 mm. Suite à ce traitement de revenu, une 
seconde étape de tréfilage est réalisée pour obtenir les diamètres finaux souhaités (0,51 mm, 
0,3 mm, 0,2 mm) (Figure III-1). 
 
Ø1 = 9,5 mm
Traitement de 
revenu de 10 h 
à 185°C
Ø3 = 0,51 mm
Ø3’= 0,3 mm
Ø3” = 0,2 mm 
Ø2 = 1,34 mm
T4 T3 T8 T9
 
Figure III-1 : Procédé de mise en forme des fils fins en alliage d'aluminium AA 6101 
 
Pour l’alliage AA 1310, une unique étape de tréfilage est nécessaire afin de passer 
d’une ébauche de 9,5 mm à un fil fin de diamètre 0,51 mm. Si un diamètre final plus petit que 
0,51 mm est souhaité, le procédé de mise en forme consiste en une première étape de tréfilage, 
conduisant à une réduction de diamètre de 9,5 mm à 1,34 mm, suivi d’un traitement de recuit 
à 340°C pendant 4 heures puis d’un second tréfilage jusqu’au diamètre final souhaité. 
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 Le procédé de mise en forme des fils fins de diamètre 0,51 mm considérés dans cette 
étude ne se compose donc que d’une  seule étape simple de tréfilage (Figure III-2). 
 
Ø1 = 9,5 mm Ø2 = 0,51 mm
F H18
 
Figure III-2 : Procédé de mise en forme des fils fins en alliage d'aluminium AA 1310 
 
1.2. L’alliage d’aluminium 6101. 
 
L’alliage d’aluminium AA 6101 a été fourni par Rio Tinto Alcan, à l’état 
métallurgique T4. Ce traitement de durcissement structural correspond à une mise en solution 
suivie d’une trempe et d’une maturation à l’air. L’alliage se présente sous forme de bobines de 
fil de 9,5 mm de diamètre ; le fil est issu de la coulée M2149. Sa composition chimique est 
indiquée dans le Tableau III-1. Cet alliage appartient à la famille des alliages Al-Mg-Si. On 
notera que sa teneur en Fe est faible par rapport aux fiches techniques de Rio Tinto Alcan [1].  
Les teneurs en cuivre et manganèse sont négligeables [2].  
 
Eléments Al Mg Si Fe Cu Mn Autres 
6101 T4 balance 0,48 0,47 0,13 0,017 0,0021 < 0,02 
Tableau III-1 : Composition chimique (% massique) de la nuance d'aluminium 6101 T4 provenant de la coulée 
M2149 [2] 
 
Chaque étape du procédé de mise en forme présentée précédemment a pour effet de 
modifier la microstructure du matériau et par conséquent son comportement en corrosion, en 
fatigue et en fatigue-corrosion. Ainsi, l’optimisation du procédé de mise en forme implique de 
caractériser et d’évaluer l’influence de chacune des étapes de ce procédé sur le comportement 
en corrosion avec ou sans sollicitation mécanique externe et ce, pour les deux alliages de 
l’étude. Pour cela, les différents états métallurgiques résultant des étapes du procédé de mise 
en forme ont été considérés : 
- l’état métallurgique T4, état dit de livraison 
- l’état métallurgique T3 : fil intermédiaire de 1,34 mm de diamètre obtenu après la 
première étape de tréfilage 
- l’état métallurgique T8 (T8 = T3 + 185°C-10h) : fil intermédiaire de 1,34 mm de 
diamètre à l’état revenu pendant 10 heures à 185°C. 
- l’état métallurgique T9 : fil fin au diamètre final de 0,51 mm. Le traitement  
thermique final appliqué normalement aux diamètres fins n’a pas été considéré 
pour notre étude. 
 
Afin d’évaluer uniquement l’influence du traitement de revenu intermédiaire, certains  
échantillons du matériau de base (T4) ont été soumis en laboratoire à un  traitement thermique 
de 185°C pendant 10 heures. Ces échantillons seront dénommés T4 + 185°C-10h dans la suite 
du manuscrit. 
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1.3. L’alliage d’aluminium 1310. 
 
L’alliage d’aluminium 1310 a été fourni par Rio Tinto Alcan à l’état brut F sous forme 
de bobines de fil de 9,5 mm de diamètre ; le fil est issu de la coulée M2031. Il s’agit d’un 
aluminium dont les impuretés majoritaires sont Fe et Mg. Le Tableau III-2 présente sa 
composition chimique [2]. 
 
Eléments Al Fe Mg Si Cu Mn B 
1310 F balance 0,6 0,13 0,04 0,0036 0,0019 < 0,015 
Tableau III-2 : Composition chimique (% massique)  de la nuance d'aluminium 1310 F provenant de la coulée 
M2031 [2] 
  
Au contraire de la démarche scientifique menée pour l’alliage AA 6101, seulement un 
état microstructural est considéré dans cette étude, à savoir l’ébauche à l’état de livraison 
correspondant à l’état métallurgique F. En effet, pour ces travaux de thèse, il a été décidé de 
se focaliser principalement sur l’alliage 6101 à durcissement structural, l’alliage d’aluminium 
AA 1310 étant considéré comme un matériau de référence. 
  
2. Techniques, méthodes et conditions expérimentales. 
 
L’objectif de cette seconde partie est de présenter les différentes techniques et 
conditions expérimentales  utilisées dans cette étude afin de caractériser les deux matériaux se 
trouvant sous différents états métallurgiques. 
 
Le premier paragraphe porte sur les techniques de microscopie mises en œuvre pour la 
caractérisation microstructurale et l’observation des défauts de corrosion et faciès de rupture. 
L’étude du comportement électrochimique des matériaux et des mécanismes de corrosion 
localisée s’appuie sur diverses techniques électrochimiques qui sont décrites dans le second 
paragraphe. Un travail de développement expérimental spécifique a été réalisé au sein du 
CIRIMAT dans le but de caractériser le comportement en fatigue et fatigue-corrosion des 
alliages aux différents états métallurgiques. Le banc d’essais de fatigue-corrosion développé 
est présenté dans le dernier paragraphe de ce chapitre. 
 
Pour les ébauches de 9,5 mm, les essais ont été réalisés sur des échantillons prélevés  
selon différents plans. Ainsi des échantillons ont été prélevés selon un plan perpendiculaire à 
la génératrice du cylindre (plan transverse) et d’autres selon un plan parallèle à la génératrice 
du cylindre (plan longitudinal). 
 
2.1. Techniques de microscopie et de caractérisation microstructurale.  
 
La synthèse bibliographique a mis en évidence l’importance du rôle joué par les  
précipités au cours des phénomènes de corrosion et notamment de corrosion localisée. Ainsi, 
il semble nécessaire de connaître avec précision l’état microstructural des deux alliages 
d’étude. De façon à en obtenir une description précise, trois techniques de microscopie ont été 
utilisées : 
Matériaux, méthodes et conditions expérimentales 
 
 98 
- la microscopie optique (MO) 
- la microscopie électronique à balayage (MEB) 
- la microscopie électronique en transmission (MET) 
 
Par ailleurs, microscopie optique et microscopie électronique à balayage ont été 
utilisées pour caractériser les défauts de corrosion développés suite aux différents essais de 
corrosion. 
 
2.1.1. La microscopie optique (MO).  
 
La microscopie optique a été utilisée dans ce travail comme première technique 
d’observation des différents échantillons avant et après essais de corrosion, en particulier pour 
caractériser les différents défauts de corrosion localisée telles que les piqûres. Dans ce cas 
précis, les échantillons sont polis jusqu’à l’obtention d’une surface dite « polie miroir » avant 
les essais de corrosion. Ils sont d’abord polis mécaniquement à l’aide de papiers de carbure de 
silicium (SiC) de grades décroissants (taille de grains de SiC : 14 µm, 8 µm et 5 µm). Ensuite, 
un polissage à la pâte diamantée 3 µm et 1 µm sur draps durs permet d’obtenir les surfaces 
polies miroir. Le lubrifiant à toutes les étapes du polissage est l’eau. Bien entendu, après les 
essais de corrosion, aucune préparation de surface n’est réalisée avant l’observation des 
échantillons. 
 
Le microscope optique a permis également d’observer les grains et, associée au 
logiciel d’analyse d’images Image J, d’en déterminer la taille.  Dans ce cas-là, préalablement à 
l’observation, une attaque chimique est réalisée afin de révéler la microstructure de l’alliage 
sur l’ensemble de l’échantillon. Cette attaque métallographique est réalisée sur des surfaces 
dites « polies miroir » obtenues en suivant la même gamme de polissage que celle décrite 
précédemment à ceci près que la finition de surface est obtenue ici en polissant les 
échantillons à l’OPS (solution colloïdale d’oxyde de silicium). Pour ce qui concerne l’alliage 
AA 6101, les conditions de l’attaque métallographique dépendent de l’état métallurgique dans 
lequel se trouve l’alliage d’aluminium. Dans le cas des échantillons revenus pendant 10 
heures à 185°C, l’attaque a consisté à immerger l’échantillon pendant une minute dans le 
réactif de Keller (2,5 ml d’acide nitrique à 68%, 1,5 ml d’acide chlorhydrique à 35%, 1 ml 
d’acide fluorhydrique à 40% et 95 ml d’eau distillée) ou bien dans une solution d’acide 
fluorhydrique à 5% en volume. Pour ce qui concerne l’alliage à l’état thermique T4, une 
oxydation anodique est nécessaire pour révéler les grains. L’opération consiste alors à 
immerger l’échantillon dans une solution de HBF4 (H2O 965 mL et HBF4 35 mL), à deux 
reprises pendant 40 secondes en appliquant un potentiel de 20 V. Dans tous les cas, 
l’échantillon doit être ensuite nettoyé avec précaution et séché. Pour ce qui concerne l’alliage 
AA 1310, aucune des attaques citées ici n’a permis de révéler la taille de grains ; cette 
information a été obtenue grâce aux observations réalisées au MET. 
 
Deux microscopes optiques ont été utilisés dans le cadre de cette étude : 
- un microscope métallographique Olympus PMG3, muni d’une caméra Allied Marlin 
F-146C qui permet de réaliser des micrographies de la surface de l’échantillon 
- un microscope binoculaire, modèle Stermi 2000C de marque Zeiss. 
 
Ces deux microscopes sont associés au logiciel d’acquisition et d’analyse Aphélion. 
L’observation des grains en microscopie optique après oxydation anodique se fait en lumière 
polarisée. 
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2.1.2. La microscopie électronique à balayage (MEB).  
 
La microscopie électronique à balayage est une technique permettant de réaliser 
différents types d’observations et de caractérisations selon la nature des interactions électrons-
matière considérées. Le MEB utilisé dans ces travaux de thèse est un appareil de type LEO-
435-VP. Il est équipé d’un système de microanalyse chimique EDS (Energy Dispersion 
Spectroscopy) muni d’un détecteur à sélection d’énergie au germanium de résolution 113 eV 
de marque PGT ce qui a permis l’analyse de la composition des précipités les plus grossiers 
des différents matériaux d’étude. Le MEB a été aussi utilisé pour l’observation détaillée des 
faciès de rupture et/ou des défauts de corrosion. 
 
• Principe de fonctionnement du MEB. 
 
Les observations classiques réalisées au MEB sont basées sur le balayage des  
échantillons par un faisceau d’électrons de haute énergie. L’interaction de ce faisceau avec 
l’échantillon va conduire à l’émission d’électrons secondaires et rétrodiffusés. L’image 
obtenue dépend du type d’électrons émis recueillis : 
- les électrons secondaires sont éjectés des couches surfaciques jusqu’à 50 Angströms. 
Ils permettent d’obtenir des images très détaillées de la topographie des échantillons. 
- les électrons rétrodiffusés sont issus du faisceau incident et peuvent donner des 
informations sur les couches supérieures de la surface de l’échantillon jusqu’à 100 nm. 
Les électrons primaires interagissent effectivement avec les atomes de l’alliage 
d’étude et leur taux de rétrodiffusion dépend du numéro atomique des  éléments 
constitutifs de l’alliage étudié. Ceci permet de mettre en évidence des différences de  
composition chimique dans les échantillons. Il est notamment possible de révéler les 
différentes phases du matériau étudié. 
 
• Analyse chimique à sélection d’énergie. 
 
L’analyse chimique semi-quantitative ou quantitative des différentes phases présentes 
dans les matériaux d’étude nécessite des conditions particulières de travail : 
- la tension d’accélération doit être de 15 keV 
- la distance de travail de 19 mm 
- le temps d’analyse dure 100 secondes 
 
Les résultats sont obtenus sous forme de spectres dont les raies dépendent du numéro 
atomique des éléments présents dans les échantillons permettant ainsi l’identification voire la 
quantification de ces éléments. 
 
2.1.3. La microscopie électronique en transmission (MET). 
 
La microscopie électronique en transmission est une technique de caractérisation des  
matériaux permettant l’observation, par exemple, des précipités durcissants, non observables 
au MEB, ou bien des défauts de structure telles les dislocations. Elle a été utilisée ici pour 
compléter la caractérisation microstructurale des alliages étudiés, pour ce qui concerne en 
particulier les précipités intragranulaires et intergranulaires. Pour ce qui concerne l’alliage AA 
1310, elle a aussi donné des  informations sur la taille de grains de ce matériau, cette 
information n’ayant pas pu être obtenue en microscopie optique. 
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Le microscope électronique en transmission utilisé ici est un modèle JEOL-JEM-2010 
situé au service TEMSCAN dans les locaux de l’Université Paul Sabatier de Toulouse. Il est 
équipé d’un détecteur EDS permettant de réaliser l’analyse chimique des précipités contenus 
dans le matériau d’étude. 
 
Pour être observables en microscopie électronique en transmission, les échantillons  
des différents alliages étudiés doivent être transparents aux électrons. La méthode de 
préparation appliquée comprend deux étapes. La première conduit à l’obtention d’un 
échantillon de taille adéquate pour être introduit dans le MET sur la base du protocole 
suivant : 
- polissage mécanique sur des papiers SiC, allant jusqu’au grade 4000 (taille de grains 
de SiC de 5 µm)  permettant d’obtenir des échantillons d’une épaisseur finale de 100 
µm.  
- découpe, à l’aide d’un emporte-pièce, de l’échantillon sous forme de disques de 3 mm 
de diamètre. 
 
Cette première étape est directement réalisable pour les ébauches à l’état revenu ou 
non. Cependant, pour les fils de diamètre 1,34 et 0,51 mm, une étape supplémentaire est 
nécessaire pour réaliser des lames MET qui soient sous forme de disques de 3 mm de 
diamètre. En effet, pour des raisons de taille, les fils fins doivent être insérés et collés dans un 
tube en laiton permettant de donner une tenue mécanique au montage et à la future lame. Pour 
les fils de diamètre 0,51 mm, seuls fils étudiés ici, trois brins de 1 cm de long sont collés entre 
eux puis des échantillons d’une longueur de 3 mm sont finalement prélevés (Figure III-3). 
 
Fil de diamètre 1,34 mm
Colle
Tube de laiton
Fils de diamètre 0,51 mm
3 mm 3 mm
 
Figure III-3 : Préparation des lames minces pour les fils fins 
 
 
La seconde étape de la préparation permet d’obtenir la transparence. Les échantillons, 
sous forme de disques de 3 mm de diamètre, sont cuvetés afin d’obtenir une épaisseur 
inférieure à 40 µm ; l’opération est réalisée dans un liquide de polissage correspondant à une 
suspension diamantée de 1 µm. L’appareil de cuvetage concave utilisé est de marque South 
Bay Technology. Dès lors, les échantillons sont amincis ioniquement à l’aide d’un PIPS 
(Precision Ion Polishing Systems). Les échantillons préparés par cette méthode ne sont pas 
pollués chimiquement à l’inverse de ceux obtenus par polissage électrolytique. 
 
2.1.4. L’analyse thermique différentielle (ATD). 
 
L’Analyse Thermique Différentielle (ATD) est une technique de caractérisation des  
matériaux permettant d’étudier les transformations de phase au cours d’un traitement 
thermique (chauffage et refroidissement). Le principe de l’ATD est d’étudier les écarts de 
température entre un échantillon dit d’étude et un échantillon dit de référence qui ne subit pas 
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de transformation de phase, les deux échantillons étant placés dans un four sous atmosphère 
contrôlée. Le corps de référence considéré est de la poudre d’alumine.  
 
La mesure de la différence de température entre l’échantillon et le corps de référence 
est effectuée par des thermocouples montés en opposition, situés sous les creusets contenant 
respectivement l’échantillon et la référence. La différence de température entre l’échantillon 
et la référence ainsi que la température de l’échantillon en fonction du temps sont enregistrées 
au cours de l’essai. Lorsque l’échantillon ne subit aucun changement de phases, le signal 
différentiel est pratiquement constant. Ce signal est appelé ligne de base. Lorsqu’une 
transformation de phase se produit au sein du matériau, elle donne lieu à un dégagement de 
chaleur ou à une adsorption de chaleur qui se traduit par un pic exothermique ou 
endothermique.  
 
Des analyses ATD ont été réalisées pour l’alliage AA 6101 dans les états 
métallurgiques T4, T4 + 185°C-10h, T3 et T8 pour compléter les analyses microstructurales 
réalisées. Les essais ont été réalisés en utilisant un appareil de la société SETARAM 
INSTRUMENTATION modèle SETSYS 1700°C. La loi de variation de température imposée 
au four est linéaire en fonction du temps. La vitesse de chauffe considérée est de 5°C.min-1. 
La température atteinte en fin de cycle est de 615°C. Aucune préparation particulière n’est 
requise pour ces analyses ; il suffit simplement d’adapter la taille des échantillons à celle du 
creuset. 
 
2.2. Techniques expérimentales de caractérisation du comportement 
électrochimique.  
 
L’étude de la sensibilité à la corrosion localisée des matériaux sélectionnés et la 
compréhension des mécanismes de corrosion de ces matériaux sont basées sur la mise en 
œuvre de techniques électrochimiques stationnaires conventionnelles. Deux techniques ont été 
utilisées afin d’évaluer le comportement électrochimique des deux alliages d’aluminium 
considérés : 
- la chronopotentiométrie 
- la voltampérométrie 
 
Les techniques électrochimiques décrites ci-dessous nécessitent l’utilisation d’un 
montage à trois électrodes, à savoir une contre-électrode de platine, une électrode de référence 
au calomel saturée et enfin une électrode de travail c’est-à-dire l’échantillon d’étude, toutes 
trois reliées à un potentiostat. L’appareil utilisé est un potentiostat Autolab PGSTSAT12 relié 
à un système d’acquisition de données. Les données enregistrées sont traitées grâce au logiciel 
GPES. Tous les essais de chronopotentiométrie et de voltampérométrie ont été réalisés sur des 
électrodes de travail préalablement polies dans les conditions décrites dans le paragraphe 
$2.1.1. L’ensemble des essais de caractérisation du comportement électrochimique a été 
réalisé à température ambiante (21°C), la température ayant été contrôlée. Un seul électrolyte 
a été considéré pour cette étude. Il s’agit d’une solution de NaCl à 0,5 M. Les solutions sont 
préparées à partir de chlorure de sodium solide Normapur de pureté 99,9% (VWR). Pendant 
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2.2.1. La chronopotentiométrie.  
 
La chronopotentiométrie ou mesure d’OCP (Open Circuit Potential) est une technique 
électrochimique simple qui consiste à mesurer le potentiel libre de l’électrode au cours du 
temps d’immersion dans l’électrolyte sans courant imposé. Le potentiel tend à se stabiliser 
vers une valeur notée Ecorr correspondant au potentiel de corrosion du matériau, à ne pas 
confondre avec la valeur de Ecorr que l’on peut obtenir à partir du tracé des courbes E = f(i)  
(voir voltampérométrie). Dans le cadre de ces travaux, des mesures d’OCP d’une durée de 
deux heures ont été réalisées. 
 
2.2.2. La voltampérométrie.  
 
La voltampérométrie est une technique électrochimique dont le principe consiste à 
appliquer une rampe de potentiel à l’électrode de travail et à mesurer sa réponse en courant 
pour finalement aboutir au tracé de courbes de polarisation potentiocinétique (I = f(E)).  
 
La vitesse de balayage en potentiel doit être suffisamment lente pour obtenir un état 
quasi-stationnaire. Dans le cadre de ce travail,  la vitesse choisie  a été de 500 mV.h-1 et la 
plage de potentiels considérée de -1100 mV/ECS à -600 mV/ECS. Les expériences ont été 
réalisées avec un balayage en potentiel du domaine cathodique vers le domaine anodique, 
directement après immersion de l’électrode. 
 
Le tracé de courbes de polarisation permet de mesurer certains paramètres cinétiques  
et thermodynamiques comme le potentiel et la densité de courant de corrosion ou bien encore 
d’observer d’éventuels potentiels de rupture caractéristiques du comportement 
électrochimique du matériau. Cette technique permet aussi d’identifier des phénomènes de 
passivation et d’activité des matériaux. 
 
2.3. Techniques de caractérisation du comportement mécanique. 
 
Les propriétés mécaniques des alliages sélectionnés ont été caractérisées en réalisant  
des essais de microdureté Vickers sous une charge de 100 grammes (HV0,1) et des essais de  
traction.  
 
Les essais de traction ont été réalisés grâce à une machine électromécanique MTS 
Insight® équipée d’un capteur de force de 30 kN sur des éprouvettes cylindriques à une vitesse 
de déformation de 10-3 s-1. La géométrie des éprouvettes de traction testées est donnée sur la 
Figure III-4. 




Figure III-4 : Plan des éprouvettes de traction – Dimensions en mm 
 
2.4. Techniques expérimentales de caractérisation du comportement en 
fatigue-corrosion et corrosion sous contrainte.  
 
Dans le cadre de l’analyse des sollicitations imposées en service aux faisceaux 
électriques automobiles, il a été mis en évidence l’existence de sollicitations mécaniques de 
type fatigue vibratoire pouvant engendrer une rupture prématurée des câbles. En parallèle, la 
présence d’agents agressifs au sein de l’environnement automobile engendre des phénomènes 
de corrosion pouvant eux-mêmes interagir avec ceux de fatigue. Il a donc été entrepris 
d’étudier l’influence de tels cycles de fatigue sur le comportement en corrosion des alliages 
d’aluminium sélectionnés préalablement. Des essais de fatigue sur éprouvettes pré-corrodées 
et des essais de fatigue-corrosion ont donc été réalisés. En parallèle, des essais de corrosion 
sous contrainte sur éprouvettes de traction ont été réalisés afin d’identifier si la nature même 
des sollicitations mécaniques externes, c’est-à-dire qu’elles soient statiques ou bien cycliques, 
pouvaient avoir un rôle sur les mécanismes d’endommagement observés. 
 
Ainsi, dans cette partie du chapitre, le banc d’essais de fatigue-corrosion développé 
spécifiquement pour cette étude sera présenté dans un premier temps. La conception et 
l’installation complète du banc d’essai ont été réalisées au sein du CIRIMAT en grande partie 
grâce au travail d’Athie Frantao, stagiaire IDIM, que je tiens particulièrement à remercier.  
Dans un second temps, les conditions expérimentales des essais  de fatigue et de fatigue-
corrosion seront détaillées. Finalement, la présentation des essais de corrosion sous contrainte 
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2.4.1. Développement expérimental. 
 
L’objet de ce paragraphe est de présenter les éléments constitutifs du banc d’essais et 
de décrire le système de circulation de l’électrolyte associé. 
 
• Définition du cahier des charges. 
 
 Le banc d’essais de fatigue-corrosion doit permettre : 
- d’appliquer un chargement mécanique cyclique avec un pilotage précis des contraintes  
appliquées 
- d’assurer un suivi électrochimique 
- de réguler la température de l’électrolyte 
- d’assurer une mise en circulation continue de l’électrolyte 
- d’assurer une étanchéité absolue de la cellule de corrosion durant les essais de fatigue.  
 
• Description du banc d’essais de fa tigue-corrosion. 
 
Le banc d’essais de fatigue-corrosion combine les appareils suivants (Figure III-5) : 
- une machine de fatigue BOSE ElectroForce 3330®  reliée au logiciel Wintest® 
- un potentiostat Autolab PGSTSAT12® relié au logiciel GPES® 
- une cellule de corrosion 
- un thermostat-cryostat JULABO® 
- un échangeur Pyrex AVITECV®  
























Figure III-5 : Schéma de principe du banc d'essai de fatigue-corrosion 
 
L’application des contraintes mécaniques cycliques est assurée par une machine de 
fatigue BOSE  ElectroForce® 3330 équipée d’une cellule de force de capacité 3 kN lors d’un 
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chargement cyclique. Les fréquences d’utilisation de la machine peuvent varier de 10-5 Hz à 
100 Hz. Les données enregistrées au cours d’un essai sont traitées grâce au logiciel 
WinTest®. 
 
Afin de réaliser des essais de fatigue sur des éprouvettes immergées dans l’électrolyte 
corrosif, une cellule de corrosion, dont les plans ont été conçus par Jean-Claude Salabura, a 
été développée au sein du CIRIMAT. Le matériau de l’enceinte est du PMMA 
(polyméthacrylate de méthyle), ce qui lui permet de résister à la corrosion. La cellule permet 
le passage et l’installation des 3 électrodes nécessaires au suivi électrochimique. Sa capacité 
totale est de 2,8L.  
 
La régulation de la température repose sur l’utilisation d’appareils ou de matériels  
supplémentaires, à savoir un thermostat-cryostat JULABO® capable de réguler la température 
d’un liquide à des valeurs comprises entre  -30°C et +100 °C, mais aussi d’un échangeur 
Pyrex AVITECV®. En effet, les matériaux de la cuve et celui de la pompe du 
thermostat/cryostat n’étant pas adaptés pour recevoir un liquide corrosif, il est nécessaire 
d’utiliser un échangeur comme réservoir intermédiaire entre la cellule de corrosion et le 
thermostat-cryostat. Cet échangeur consiste en une enceinte à double paroi (Figure III-6). La 
paroi « externe » permet la circulation de l’eau régulée en température par le Julabo®. La paroi 









Figure III-6 : L'échangeur double paroi et son schéma de principe 
 
 
• Présentation du système de circulation de l’électrolyte. 
 
 Afin d’éviter la stagnation du milieu corrosif dans la cellule,  le banc d’essai est muni 
d’un système de circulation de l’électrolyte dont l’élément principal est une pompe 
péristaltique. La Figure III-7 présente le schéma de principe de ce système. Avant un essai, la 
solution doit d’abord être régulée en température. Pendant l’essai, les vannes sont 
positionnées de façon à faire circuler l’électrolyte dans la cellule de corrosion (Figure III-8). 
Celle-ci se remplit par le fond et le trop-plein est évacué par le haut pour finalement revenir 
dans l’échangeur. A la fin de l’essai,  la vidange s’effectue par le bas en faisant fonctionner la 
pompe péristaltique dans le sens inverse. La vidange peut s’effectuer soit dans le bac de 
récupération soit dans l’échangeur.  




















Figure III-7 : Schéma de principe de fonctionnement du système de circulation de l'électrolyte 
 
Position 1 Position 2 Position 3 Position 4
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• Présentation des mors et des éprouvettes. 
 
Afin de réaliser les essais de fatigue et de fatigue-corrosion, différents jeux de mors  
ont été conçus au CIRIMAT pour s’adapter à la géométrie des éprouvettes testées. 
 
Pour les fils fins d’un diamètre de 0,51 mm, les essais de fatigue et de fatigue-
corrosion sont réalisés directement sur les fils ; des mors en plexiglas avec un système de 
poulie limitant les frottements et permettant de ne pas réduire la section des têtes des 
éprouvettes ont donc été développés (Figure III-9). Le plexiglas a été choisi pour éviter 
d’éventuels problèmes de couplage galvanique au cours des essais de fatigue-corrosion. Ces 
mors ont aussi été utilisés pour réaliser des essais de traction sur des fils fins avec une vitesse 
de déformation fixée à 10-3 s-1. 
 
 
Figure III-9 : Mors avec un système de poulie pour les fils fins 
 
Pour caractériser le comportement en fatigue et en fatigue-corrosion de l'ébauche, des  
éprouvettes cylindriques lisses avec têtes filetées ont été usinées. Pour ce type d’éprouvettes, 
il a également été nécessaire de développer des mors spécifiques en titane avec un système 
d’écrou et de contre-écrou en alumine directement vissé sur les têtes filetées afin d’éviter les 
problèmes de couplage galvanique entre les éprouvettes en alliage d’aluminium et les 
composants des mors en titane au cours des essais de fatigue-corrosion. La Figure III-10 
présente les schémas correspondant à cette géométrie d’éprouvettes et aux mors utilisés. Le 
capteur de force de la machine limité à 3 kN impose un diamètre maximal pour les 
éprouvettes. Les calculs permettant de déterminer ce rayon maximal de la zone utile a été 
réalisé en se basant sur les propriétés mécaniques de l’alliage AA 6101 à l’état revenu qui a 
une résistance à rupture de l’ordre de 250 MPa. Pour le calcul, une marge de sécurité de 300 
N a été intégrée. On obtient donc un rayon de 1,75 mm soit un diamètre de zone utile de 3,5 
mm. 






Figure III-10 : Plan des éprouvettes cylindriques à têtes filetées et des mors de fatigue-corrosion– 
dimensions en mm 
 
2.4.2. Conditions d’essais.  
 
La caractérisation du comportement en fatigue et en fatigue-corrosion est basée sur le 
tracé de courbes d’endurance de type Wöhler pour un rapport de charge R = 0,1 et une 
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fréquence f = 50 Hz. Ces courbes représentent le nombre de cycles nécessaire à la rupture de 
l’éprouvette testée pour un niveau de chargement donné (exprimé par la contrainte maximale 
ou l’amplitude de la contrainte).  
 
Dans le cadre des essais réalisés dans ce travail,  le trajet de chargement est de type 
sinusoïdal. Seuls trois niveaux de contraintes ont été considérés pour chaque état 
métallurgique.  
 
Pour ce qui concerne l’alliage d’aluminium AA 6101, trois états microstructuraux ont 
été considérés, à savoir les ébauches aux états métallurgiques T4 et T4 +185°C-10h, afin 
d’évaluer l’influence du traitement de revenu sur la tenue du matériau en fatigue et fatigue-
corrosion, mais aussi le produit élémentaire final c’est-à-dire le fil fin de diamètre final 0,51 
mm à l’état métallurgique T9.  
 
Afin d’évaluer l’influence de la corrosion sur l’abattement des propriétés de vie en 
fatigue et de relever une éventuelle sensibilité à la fatigue-corrosion, trois types d’essais ont 
été réalisés : 
- des essais de fatigue à l’air sur des éprouvettes non corrodées. Les résultats obtenus 
servent de référence.  
- des essais de fatigue à l’air sur des éprouvettes pré-corrodées en milieu NaCl 0,5M 
pendant 24 heures et 72 heures.  
- des essais de fatigue-corrosion : les éprouvettes sont immergées en milieu NaCl 0,5M 
pendant les essais de fatigue (éprouvettes dites « éprouvettes immergées »). 
 
2.4.3. Essais de corrosion sous contrainte (CS C).  
 
Des essais de corrosion sous contrainte ont été également réalisés sur la machine de 
fatigue BOSE ElectroForce 3330® qui peut aussi fonctionner avec application d’une 
contrainte statique. Dans ce cas, la cellule de force est limitée à 2,1 kN. Pour ces essais, les 
vitesses de déformation ont été choisies afin que la durée des essais de CSC soit identique à la 
durée moyenne des essais de fatigue-corrosion. Trois durées d'essais ont donc été considérées 
à savoir 1h30, 2h et 4h pour respectivement des vitesses de déformation de 6,5.10-5s-1, 
4,85.10-5s-1 et 2,4.10-5s-1. Les vitesses ont été choisies afin de laisser du temps à la corrosion 
de s’initier et de se propager. Un essai supplémentaire de CSC à déplacement imposé pour 
une sollicitation à 89% de la Rm a été réalisé en milieu NaCl 0,5M. La durée de l’essai est de 5 
jours. Le but de ces essais est avant tout de comparer les faciès de rupture de CSC et de 
fatigue-corrosion pour évaluer l’influence de la nature du chargement sur la morphologie de 
l’endommagement observé. Ces derniers essais n’ont donc été réalisés que sur l’alliage AA 
6101 à l'état métallurgique T4.  





[1] Fiche technique Rio Tinto Alcan 6101. 
[2] Certificat de Contrôle Qualité Rio Tinto Alcan. 
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L’objectif de ce chapitre est de caractériser l’alliage AA 6101 à l’état métallurgique T4 
tant d’un point de vue microstructural, que pour ce qui concerne ses propriétés mécaniques  et 
son comportement en corrosion. L’idée est de constituer une base de résultats permettant de 
mieux appréhender dans la suite de cette étude l’évolution des différentes propriétés du 
matériau en fonction des diverses étapes du procédé de mise en forme. Dans tout ce chapitre, 
les propriétés de l’alliage AA 6101 T4 sont comparées à celles de l’alliage AA 1310 F, autre 
candidat potentiel pour les câbles qui sert ici de référence.  
 
1. Microstructure et propriétés mécaniques. 
 
1.1. Evaluation de la taille et de la morphologie des grains. 
 
L’alliage AA 6101 T4 étudié a été laminé au cours du procédé de coulée continue, ce 
qui peut induire une anisotropie des grains tant au niveau de leur forme que de leur taille. Les 
observations au MO en lumière polarisée d’échantillons de cet alliage après oxydation 
anodique révèlent des grains d’une taille moyenne de 80-100 µm dans le plan transverse 
(Figure IV-1 a).  Dans le plan longitudinal, la taille des grains est de l’ordre de 200 µm en 
peau du fil machine (Figure IV-1 b) et de l’ordre de 130 µm au cœur du matériau (Figure IV-
1 c). A titre de comparaison, l’alliage AA 1310 F également étudié a été livré sous forme 









Figure IV-1 : Observations au MO en lumière polarisée de l'alliage AA 6101 T4 (a) plan transverse (b) plan 
longitudinal en peau de l’ébauche (c) plan longitudinal au cœur de l'ébauche 
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1.2. Microstructure et précipités. 
 
L’oxydation anodique a aussi permis de révéler la présence de nombreux 
intermétalliques, déjà observables au MO en lumière polarisée. Des observations 
complémentaires au MEB ont permis de définir avec précision leur morphologie. Ces 
précipités se présentent sous forme de bâtonnets (dimension : 4-5 µm x 1 µm) ou sous forme 
plus globulaire (diamètre  moyen de 3-4 µm) (Figure IV-2 a). Dans le plan longitudinal, les 
précipités sont alignés selon la direction de laminage (Figure IV-2 b), comme cela a été 
observé dans une autre étude [1]. Les analyses EDS ont permis d’identifier ces précipités 








Figure IV-2 : Observations au MEB en électrons rétrodiffusés de la microstructure de l'alliage AA 6101 T4 (a) 
plan transverse (b) plan longitudinal (c) Analyse EDS des composés intermétalliques observables sur les figures 
2(a) et 2(b). 
 
L’observation au MET de l’alliage à l’état T4 a permis une caractérisation précise de 
cette précipitation intragranulaire grossière. Les Figure IV-3 a,  c et e présentent trois types de 
précipités Al-Fe-Si présents dans la matrice : le premier type de précipités avec un ratio Fe/Si 
égal à 1 et les deux autres avec un ratio égal à 2. La Figure IV-3 b correspond à un 
diagramme de diffraction expérimental, indexé selon l’axe de zone [011], associé au précipité 
grossier de rapport Fe/Si égal à 1. Les distances inter-réticulaires mesurées correspondent au 
composé tétragonal Al9Fe2Si2 de paramètres de maille a = b = 6,15 Å, c = 20,8 Å [2]. Il 
correspond au composé β-Al5FeSi répertorié par N. Belov [3]. La Figure IV-3 d correspond à 
un premier type de précipité ayant un ratio Fe/Si égal à 2. L’analyse du diagramme de 
diffraction, indexé selon l’axe de zone [001], révèle qu’il s’agit du précipité Al17(Fe,Mn)4Si2 
(cubique, a = 12,56 Å) [2].  L’analyse du diagramme de diffraction indexé selon l’axe de zone 
[4-2-23] permet de conclure que le second type de précipité ayant un ratio Fe/Si égal à 2 est le 
composé Al7Fe2Si (hexagonal, a = b = 12,40 Å, c = 26,34 Å, γ = 120°). Il correspond à la 
phase α-Al8Fe2Si déjà observée par N. Belov [3]. Pour comparaison, l’alliage AA 1310 F 
présente lui aussi de nombreux précipités riches en fer et identifiés au MET comme étant des 
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composés Al3Fe (monoclinique a = 15,49 Å, b =  8,083 Å, c = 12,47 Å et β = 107 ,72°) et 


































Figure IV-3 : Observations au MET de la microstructure de l'alliage AA 6101 T4 (a) composé Al9Fe2Si2 (b) 
diagramme de diffraction du composé Al9Fe2Si2 (c) composé Al17(Fe,Mn)4Si2 (d) diagramme de diffraction du 
composé Al17(Fe,Mn)4Si2 (e) composé Al7Fe2Si (f) diagramme de diffraction du composé Al7Fe2Si 
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1.3. Propriétés mécaniques. 
 
Afin de prévoir approximativement les niveaux de chargement à appliquer pour les 
essais de fatigue-corrosion qui seront présentés dans le chapitre VI, une caractérisation 
préalable des propriétés mécaniques statiques du matériau est nécessaire.  Le Tableau IV-1  
récapitule les valeurs de la limite d’élasticicé (Rp0,2), de la résistance à rupture (Rm), de 
l’allongement à rupture (A%) et de la dureté Vickers  sous 100g (HV0,1) de l’alliage AA 6101 
T4. Ces valeurs moyennées ont été extraites de trois courbes de traction tracées pour ces 
matériaux. 
 
 Rp0,2 Rm A% HV0,1 
AA 6101 T4 90 ± 3 187 ± 4 36 ± 2 61 ± 3 
AA 1310 F 85 ± 3 110 ± 2 29 ± 1 38 ± 1 
Tableau IV-1 : Caractéristiques mécaniques de l'alliage AA 6101 T4 
 
La Figure IV-4 présente une courbe de traction représentative du comportement 
mécanique en traction des matériaux étudiés. Un phénomène de striction est observable sur les 
courbes, ce qui est vérifié sur les éprouvettes après rupture. En effet, des réductions de section 
de l’ordre de 45% et 55% sont mesurées après rupture respectivement pour les alliages AA 
6101 T4 et 1310 F. Pour l’alliage AA 6101 T4, le faciès de rupture est de type ductile (Figure 
IV-5). Ce type de faciès, caractérisé par la présence de cupules, est dû à la présence des 
précipités intermétalliques grossiers de type Al-Fe-Si. Le faciès caractéristique de l’alliage 


















AA 6101 T4 
AA 1310 F
 
Figure IV-4 : Courbes de traction caractéristiques des alliages AA 6101 T4 et AA 1310 F. 
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20 µm 10 µm
Figure IV-5 : Observations  au MEB en électrons secondaires du faciès de rupture caractéristique de l’alliage 
AA 6101 T4 
 
2. Etude du comportement en corrosion de l’alliage AA 6101 T4 en 
milieu NaCl 0,5M.  
 
2.1. Mesure du potentiel libre en milieu NaCl 0,5M. 
 
Des mesures de potentiel libre d’une durée de deux heures, en milieu NaCl 0,5M, ont 
été réalisées pour déterminer le potentiel de corrosion de l’alliage AA 6101 T4 (Figure IV-6).  
Les résultats obtenus pour l’alliage AA 1310 F sont reportés sur cette figure à titre de 
comparaison. Une seule courbe est donnée pour chaque nuance d’alliage étant donné la 
reproductibilité des résultats. Le potentiel de corrosion de l’alliage AA 6101 est voisin de       
-790 mV/ECS en milieu NaCl 0,5M ; il est plus cathodique que celui de l’alliage AA1310F, 
proche de -760 mV/ECS. Les observations des électrodes suite aux essais électrochimiques 
mettent en évidence une dissolution de la matrice autour des précipités riches en fer pour les 

















Figure IV-6 : Mesures de potentiels libres réalisées sur les alliages d’aluminium AA 1310 F et AA 6101 T4 en 
milieu NaCl 0,5M 







Figure IV-7 : Etat de surface des électrodes après les mesures d’OCP en milieu NaCl 0,5M  
(a) AA 6101 T4 (b) AA 1310 F (même échelle) (c) AA 6101 T4 (MEB : électrons secondaires) 
 
2.2. Essais de polarisation potentiocinétique en milieu NaCl 0,5M. 
 
La Figure IV-8 montre une courbe de polarisation potentiocinétique obtenue en milieu 
NaCl 0,5M pour l’alliage AA 1310 F. Un seul potentiel de rupture est observé. Il s’agit du 
potentiel de corrosion qui est voisin de -710 mV/ECS dans ce milieu.  
 
La courbe intensité-potentiel peut être décrite de la façon suivante. Dans le domaine 
cathodique, elle est caractérisée, pour les potentiels les plus cathodiques, par un plateau 
correspondant à la réaction de réduction de l’oxygène avec une valeur de densité de courant 
cathodique égale à la densité de courant limite de diffusion de l’oxygène proche de 8.10-5 
A.cm-² (en valeur absolue). Ce plateau est suivi d’une droite de Tafel correspondant toujours à 
la réaction de réduction de l’oxygène. Après le potentiel de rupture qui correspond donc au 
potentiel de corrosion, la densité de courant anodique augmente rapidement jusqu’à des 
valeurs voisines de 2.10-2 A.cm-². Ces essais montrent, qu’au potentiel de corrosion, l’alliage 
AA 1310 F est sensible à la corrosion localisée. 
 
Après les essais de polarisation potentiocinétique, les électrodes de test ont été 
observées au microscope optique. La Figure IV-9 montre : 
- une dissolution de la matrice autour des intermétalliques grossiers de type Al3Fe et Al-
Fe-Si 
- des piqûres actives qui s’initient au niveau des précipités Al3Fe et Al-Fe-Si 
- des filaments de corrosion qui partent des piqûres. 
 
Cet endommagement en corrosion est identique à celui observé par différents auteurs 
dans leurs travaux sur le comportement en corrosion, en milieu NaCl, d’alliages d’aluminium 
contenant des précipités grossiers Al-Fe et Al-Fe-Si [4-5]. Ces phases constituent des zones 
privilégiées de fragilisation de la couche protectrice d’oxyde qui est fine ou inexistante au 
niveau de ces intermétalliques. Ces sites cathodiques sont donc le siège de la réaction de 
réduction de l’oxygène qui conduit à la formation d’ions hydroxyle HO- [6]. Localement, le 
pH devient supérieur à 9,5 à proximité des précipités [5, 7]. Le film passif étant stable pour un 
pH compris entre 4 et 9 [8], celui-ci va être dissous à proximité des phases riches en fer. Cette 
forme de corrosion se caractérise par une dissolution de la matrice autour des précipités 
grossiers. Cette dissolution de l’aluminium va conduire à la formation d’une zone occluse à 
l’interface matrice/précipités au sein de laquelle des variations locales de la composition 
10 µm
(c)
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chimique de la solution vont être observées. En effet, la dissolution de l’aluminium va 
s’accompagner d’un phénomène d’hydrolyse des cations Al3+ selon la réaction suivante : 
 
- Al →  Al3+ + 3e-  
- Al3+ + 3 H20 →  Al(OH)3 + 3H
+ 
- 2H+ + 2e- →  H2 
 
Cette hydrolyse entraîne  une acidification dans la zone occluse à l’interface favorisant  
la dissolution locale de la matrice d’aluminium. Ce phénomène peut aussi entraîner un 
dégagement d’hydrogène gazeux, témoignage de la présence de piqûres actives participant à 
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Figure IV-8 : Courbe de polarisation potentiocinétique de l'alliage AA 1310 F en milieu NaCl 0,5M. 




Figure IV-9 : Etat de surface de l'alliage AA 1310 F après les essais de polarisation potentiocinétique 
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L’étude du comportement en corrosion de l’alliage AA 6101 T4 est plus complexe. En 
effet, contrairement à ce qui a été observé pour les courbes de polarisation potentiocinétique 
obtenues pour l’alliage AA 1310 F, deux types de courbes peuvent être observés pour l’alliage 
AA 6101 T4 lorsque les électrodes sont prélevées dans le sens transverse. Ainsi un (cas n°1) 
ou deux (cas n°2) potentiels de rupture ont été observés sur les courbes globales obtenues 
pour l’alliage AA 6101 T4 dans les mêmes conditions expérimentales (température, nature et 
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Figure IV-10 : Courbes de polarisation potentiocinétique caractéristiques de l'alliage AA 6101 T4  en milieu 
NaCl 0,5M. Vitesse de balayage en potentiel =500 mV.h-1 
 
Pour ce qui concerne le cas n°1, la courbe globale présente un seul potentiel de rupture 
correspondant au potentiel de corrosion à -700 mV/ECS. Le domaine cathodique est 
caractérisé par un plateau de réduction de l’oxygène avec des valeurs de densité de courant 
cathodique égales à la densité de courant limite de l’oxygène et proches de 3.10-5 A.cm-2 (en 
valeur absolue). Après le potentiel de rupture, la densité de courant anodique augmente 
rapidement jusqu’à des valeurs voisines de 3.10-2 A.cm-2. Ces essais montrent, qu’au potentiel 
de corrosion, l’alliage AA 6101 T4 est sensible à la corrosion localisée en milieu NaCl 0,5M. 
Pour ce qui concerne le cas n°2, la courbe potentiocinétique globale présente deux potentiels 
de rupture. Le premier correspond au potentiel de corrosion et est voisin -725 mV/ECS. Après 
le potentiel de corrosion, le domaine anodique est caractérisé par un pseudo-palier de 
passivation correspondant à des valeurs de densité de courant anodique comprises entre 10-5 et 
10-4 A.cm-2. Ensuite, la courbe anodique présente un point d’inflexion correspondant au 
second potentiel de rupture à une valeur proche de -685 mV/ECS. Ce second potentiel de 
rupture correspond à une augmentation rapide de la densité de courant anodique jusqu’à des 
valeurs voisines de 3.10-2 A.cm-2. Comme cela a été observé dans le cas n°1, le domaine 
cathodique est caractérisé par un plateau de réduction de l’oxygène avec des valeurs de 
densité de courant cathodique comparables. 
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Les observations au MO et au MEB des électrodes après les essais de polarisation 
potentiocinétique révèlent que l’endommagement en corrosion est identique pour les deux cas 
de figure et mettent en évidence une dissolution de la matrice autour des précipités Al-Fe-Si 
ainsi que des piqûres actives reliées par des filaments de corrosion (Figure IV-11 a et b). La 
dissolution de la matrice semble s’effectuer selon certains plans cristallins de l’aluminium. 
Cette morphologie de corrosion a été déjà observée par R. Ambat et al [5]. Aucune trace de 
corrosion intergranulaire n’a été observée après les essais électrochimiques. Ces résultats sont 
en accord avec les observations au MET des joints de grains de l’alliage AA 6101 T4 qui ne 
révèlent ni la présence de précipités intergranulaires Mg2Si ni l’existence d’une zone 
appauvrie (PFZ) autour des joints de grains (Figure IV-12), ces précipités et cette PFZ étant 
considérés comme responsables de la sensibilité à la corrosion intergranulaire  des alliages de 








Figure IV-11 : Etat de surface de l'alliage AA 6101 T4 après les essais de polarisation potentiocinétique en 




Figure IV-12 : Observation au MET d'un joint de grains de l'alliage AA 6101 T4 
 
Ainsi, il peut être obtenu deux types de courbes de polarisation potentiocinétique pour 
l’alliage AA 6101 T4. Compte-tenu du fait que l’endommagement en corrosion présente deux 
morphologies distinctes (dissolution de la matrice autour des précipités et piqûres de 
corrosion), il est possible d’imaginer que les deux potentiels de rupture observés sur certaines 
courbes globales correspondent chacun à une forme de corrosion. Ainsi, il est possible de 
considérer que la courbe anodique élémentaire de l’alliage AA 6101 T4 présente toujours 
deux potentiels de rupture en milieu NaCl 0,5M et que chaque potentiel de rupture 
corresponde au potentiel d’initiation de l’une de ces deux formes de corrosion. Il resterait 
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ensuite à comprendre pourquoi ces deux potentiels de rupture ne sont pas toujours visibles sur 
les courbes globales. 
 
Afin de valider ces hypothèses, des essais complémentaires ont été réalisés pour tenter 
de lier chaque potentiel de rupture de la courbe anodique élémentaire à un phénomène de 
corrosion. Ainsi, différents essais interrompus à des potentiels choisis, ont été réalisés dans 
des conditions opératoires identiques. Une analyse préalable de la distribution des potentiels 
de rupture a permis de déterminer ces potentiels d’arrêts (Figure IV-13). Les résultats 
montrent que dans le cas n°1, l’unique potentiel de rupture visible sur la courbe globale est 
compris entre des potentiels de -715 mV/ECS et -695 mV/ECS. Dans le cas n°2, le premier 
potentiel de rupture est observé pour des potentiels compris entre -745 mV/ECS et -715 
mV/ECS et le second entre -695 mV/ECS et -685 mV/ECS. Ainsi, les potentiels d’arrêt 
choisis pour les essais interrompus sont : 
- un potentiel de -755 mV/ECS correspondant à une valeur inférieure à tous les 
potentiels de rupture mesurés. 
- un potentiel de -715 mV/ECS. Cette valeur est inférieure ou égale au seul potentiel de 
rupture de la courbe globale dans le cas n°1 mais aussi inclus dans la plage de 
potentiels du pseudo-palier de passivité dans le cas n°2.  
- un potentiel de -700 mV/ECS qui correspond à une valeur légèrement inférieure au 
second potentiel de rupture dans le cas n°2. 










-745 -740 -735 -730 -725 -720 -715 -710 -705 -700 -695 -690 -685






1 seul potentiel de rupture
1er potentiel de rupture
2nd potentiel de rupture
 
Figure IV-13 : Distribution des potentiels de rupture lors d’essais de  polarisation potentiocinétique  de l’alliage 
AA 6101 T4 en milieu NaCl 0,5M 
 
Des observations au MO ont été réalisées après chaque essai de polarisation 
interrompu (Figure IV-14 b-e). Pour faciliter la compréhension des  résultats obtenus, les 
potentiels d’arrêt choisis ont été indiqués sur une courbe de polarisation potentiocinétique 
présentant deux potentiels de rupture (Figure IV-14 a). Pour des potentiels inférieurs à -700 
mV/ECS (Figure IV-14 b-d),  l’endommagement en corrosion se caractérise uniquement par 
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la dissolution de la matrice autour des précipités Al-Fe-Si.  Pour des potentiels supérieurs 
(Figure IV-14 e), de nombreuses piqûres liées par des filaments de corrosion ont été 
observées sur les électrodes. Ces résultats confirment que la courbe anodique élémentaire 
présente deux potentiels de rupture. Le premier est lié à l’activité des précipités Al-Fe-Si qui 
se traduit par une dissolution de la matrice adjacente et le second est lié à la croissance des 




























Figure IV-14 : Surfaces des électrodes de l'alliage AA 6101 T4 après les essais de polarisation potentiocinétique  
interrompus en milieu NaCl 0,5M (a) courbe de polarisation potentiocinétique avec deux potentiels de rupture ; 
les potentiels d’arrêt choisis sont indiqués sur la courbe en utilisant la référence de la micrographie 
correspondante (de b à e) (b) arrêt à -755 mV/ECS (c)  arrêt à -715 mV/ECS (d) arrêt à -700 mV/ECS (e) arrêt à 
-620  mV/ECS 
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Le premier potentiel de rupture est donc lié à l’activité des précipités grossiers Al-Fe-
Si et à la dissolution de la matrice avoisinante. Ce phénomène de corrosion est corrélé à un 
courant anodique et il est raisonnable de supposer que la densité de courant anodique soit liée 
à la densité surfacique des précipités Al-Fe-Si. Des essais de polarisation potentiocinétique 
complémentaires, interrompus à un potentiel de -715 mV/ECS (i.e. une valeur supérieure au 
premier potentiel de rupture dans le cas n°2) ont été menés pour confirmer cette hypothèse. 
Des observations au MO des électrodes après les essais électrochimiques, combinées avec une 
analyse, en utilisant le logiciel Image J, de la surface corrodée ont été réalisées. Un nombre 
important d'images a été analysé jusqu'à une stabilisation des valeurs du ratio surface 
corrodée/surface totale. Ensuite, les valeurs du ratio ont été considérées comme 
représentatives. Cette analyse a permis de déterminer la surface recouverte par les phases Al-
Fe-Si, et ainsi d'estimer leur densité surfacique, en considérant que la surface corrodée est 
sensiblement la même que celle couverte par les précipités Al-Fe-Si. Ces résultats ont permis 
de corréler ces valeurs de densité surfacique avec le type de courbe de polarisation globale 
obtenue, i.e., une courbe avec un ou deux potentiels de rupture. La Figure IV-15 illustre les 
résultats obtenus et confirme qu’il y a bien une corrélation entre la densité surfacique de 
précipités Al-Fe-Si dans l’alliage AA 6101 T4 et le type de courbe de polarisation 
potentiocinétique obtenue. Le cas n°2 correspond à une densité surfacique de précipité Al-Fe-
Si supérieure (environ 16%) que pour le cas n°1 (environ 13%). Ces résultats peuvent donc 
s’expliquer par une hétérogénéité dans la distribution des intermétalliques dans le plan 
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Figure IV-15 : Influence de la densité surfacique de précipités Al-Fe-Si sur le nombre de potentiels de rupture 
sur les courbes de polarisation potentiocinétique de l'alliage AA 6101 T4 en milieu NaCl 0,5M 
 
Grâce à ces différents résultats, il est possible de proposer une représentation 
schématique des courbes de polarisation potentiocinétique de l’alliage AA 6101 T4 en milieu 
NaCl 0,5M (Figure IV-16). La courbe de polarisation potentiocinétique globale résulte de 
l’addition des courants cathodique (courbe cathodique élémentaire) et anodique (courbe 
Comportement en corrosion de l'alliage AA 6101 T4 
 
 127 
anodique élémentaire). Ainsi, la courbe globale résultante dépend des positions relatives des 
courbes élémentaires. La courbe cathodique élémentaire (représentée en bleu), reliée à la 
réduction de l’oxygène en solution, est représentée de façon classique par un palier de 
diffusion. Les courbes vertes correspondent à la courbe anodique élémentaire et les deux cas 
de figure sont considérés. La courbe globale est représentée en rouge. Etant donné que deux 
cas sont considérés pour la courbe anodique élémentaire, deux courbes globales sont aussi 
tracées. Les traits en pointillés représente le cas n°1 et les traits pleins le cas n°2. Dans les 
deux cas, la courbe anodique élémentaire présente d’abord un palier lié à la passivité de 
l’alliage. Ensuite, un premier potentiel de rupture est observé correspondant à une 
augmentation de la densité de courant anodique élémentaire lié à la réactivité des particules 
Al-Fe-Si et à la dissolution de la matrice autour de ces particules. Ces phénomènes de 
corrosion se traduisent par un palier de courant anodique (pseudo plateau de passivité). Pour 
ce qui concerne le cas n°1 (traits en pointillés), la densité de courant anodique élémentaire 
n’augmente que légèrement et reste inférieure à la densité de courant cathodique élémentaire 
car la densité surfacique de précipités Al-Fe-Si est faible. Dès lors, le premier potentiel de 
rupture et le pseudo-plateau de passivité présent sur la courbe anodique élémentaire ne sont 
pas visibles sur la courbe de polarisation globale. Un seul potentiel de rupture est donc 
observé ; il correspond à la croissance des piqûres et des filaments de corrosion qui génère un 
courant anodique suffisamment important pour devenir prépondérant par rapport au courant 
de réduction de l’oxygène. Pour ce qui concerne le cas n°2, la densité de courant anodique 
élémentaire correspondant à la réactivité des intermétalliques Al-Fe-Si augmente 
suffisamment pour devenir supérieure à la densité de courant cathodique élémentaire car la 
densité surfacique de précipités Al-Fe-Si est plus importante que dans le cas n°1. Ainsi, la 
courbe de polarisation potentiocinétique globale présente deux potentiels de rupture et le 
pseudo-palier de passivation. En effet, le second potentiel de rupture qui correspond à la 
croissance de piqûres et de filaments se traduit toujours par une densité de courant anodique 
élémentaire supérieure à la densité de courant cathodique élémentaire et donc ce second 
potentiel de rupture est toujours visible sur la courbe globale. 
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Figure IV-16 : Schéma présentant l’effet de la densité surfacique de précipités actifs sur l’allure des courbes de 
polarisation potentiocinétique  de l'alliage AA 6101 T4 en milieu NaCl 0,5M 
 
Des mesures de potentiel libre et des essais de polarisation potentiocinétique ont aussi 
été réalisés en milieu NaCl 0,5M sur des électrodes d’alliage AA 6101 T4 prélevées dans le 
plan longitudinal de l’ébauche. Concernant les mesures d’OCP, aucune différence n’a été 
observée par rapport aux résultats obtenus sur les électrodes prélevées dans le sens transverse. 
La valeur du potentiel de corrosion est de -790 mV/ECS et les observations de 
l’endommagement en corrosion révèlent uniquement de la dissolution de la matrice autour des 
précipités Al-Fe-Si. En revanche, les courbes de polarisation potentiocinétique obtenues pour 
le plan longitudinal présentent toujours un seul potentiel de rupture et sont similaires à celles 
obtenues dans le plan transverse pour le cas n°1. Le domaine cathodique est caractérisé par un 
plateau de réduction de l’oxygène avec des valeurs de densité de courant cathodique proches 
de 3.10-5 A.cm-2 (en valeur absolue). Après le potentiel de rupture (-700 mV/ECS), la densité 
de courant anodique augmente rapidement jusqu’à des valeurs voisines de 3.10-2 A.cm-2. Les 
morphologies de corrosion sont identiques à celles observées dans le plan transverse de 
l’ébauche : dissolution de la matrice autour des précipités Al-Fe-Si et corrosion par piqûres. 
Des essais interrompus à -715 mV/ECS ont été réalisés afin de valider les résultats précédents 
concernant l’influence de la densité surfacique de précipités actifs sur le nombre de potentiels 
de rupture visibles sur la courbe potentiocinétique globale. Une analyse de la surface 
recouverte par les précipités Al-Fe-Si a été réalisée en utilisant le logiciel Image J. Comme 
précédemment, le ratio surface corrodée/surface totale a été déterminé en utilisant un nombre 
important d'images ; il a été considéré que ce ratio est une bonne estimation de la densité 
surfacique des précipités Al-Fe-Si. La Figure IV-17 illustre les résultats obtenus pour les 
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deux plans considérés avec, pour le plan transverse, les deux cas, i.e., un ou deux potentiels de 
rupture sur la courbe I=f(E) globale. Il apparaît que, pour le plan longitudinal, la densité 
surfacique de précipités actifs est égale à la densité mesurée pour le plan transverse dans le 
cas n°1. Ces  résultats confirment que le nombre de potentiels de rupture observés sur la 




















































Plan transverse  (Cas n°1)
Plan transverse  (cas n°2)
Plan Longitudinal 
 
Figure IV-17 : Influence du sens de prélèvement sur la densité surfacique de précipités Al-Fe-Si et sur le nombre 
de potentiels de rupture sur les courbes de polarisation de l'alliage AA 6101 T4 en milieu NaCl 0,5M 
 
Les résultats obtenus ont donc montré que le comportement en corrosion de l’alliage 
AA 6101 T4 est très fortement influencé par sa microstructure et en particulier par la 
distribution des précipités intermétalliques Al-Fe-Si. La synthèse bibliographique a montré 
que d’autres paramètres expérimentaux pouvaient aussi influencer le comportement en 
corrosion des alliages d’aluminium. Ainsi, deux paramètres supplémentaires ont été 
considérés dans cette étude à savoir la teneur en ions chlorures du milieu et la vitesse 
d’agitation de la solution d’étude. 
 
2.3. Influence de la teneur en ions chlorures sur le comportement en corrosion 
de l’alliage AA 6101 T4. 
 
Afin d’étudier l’influence de la concentration en ions chlorures sur le comportement en 
corrosion de l’alliage AA 6101 T4, des essais électrochimiques complémentaires ont été 
réalisés dans des solutions de NaCl 1M et 3M dans les mêmes conditions que celles testées 
précédemment. Pour les deux concentrations supplémentaires considérées, des mesures de 
potentiel libre ont été réalisées (Figure IV-18) ; les résultats obtenus en milieu NaCl 0,5M 
sont reportés pour comparaison. Les courbes montrent que l’augmentation de la concentration 
en ions chlorures conduit à un déplacement du potentiel libre vers des potentiels plus 
cathodiques. Les valeurs des potentiels libres mesurés sont listées dans le Tableau IV-2. Ces 
valeurs sont des moyennes calculées pour deux essais reproductibles. Ces résultats ont été 
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observés par différents auteurs [5, 11]. Ce déplacement du potentiel libre de l’alliage vers des 
potentiels moins nobles quand la concentration en ions chlorures augmente peut s’expliquer 



















Figure IV-18 : Influence de la teneur en ions chlorures sur les valeurs de potentiel libre de l'alliage AA 6101 T4 
 




Tableau IV-2 : Influence de la teneur en ions chlorures sur les mesures de potentiel libre de l'alliage AA 6101 T4 
 
Les électrodes exposées aux différentes solutions d’étude ont été observées au 
microscope optique suite à ces essais de chronopotentiométrie. Les observations révèlent une 
dissolution de la matrice autour des précipités Al-Fe-Si,  quelle que soit la concentration en 
ions chlorures considérée. Cependant, une analyse des surfaces corrodées, en utilisant le 
logiciel Image J, a été réalisée et montre clairement que la densité de surface corrodée 
augmente clairement avec la concentration en ions chlorures de la solution (Figure IV-19).  Il 
faut noter ici que la notion de surface corrodée englobe non seulement la surface couverte par 
les précipités Al-Fe-Si mais également la surface correspondant à la matrice environnante 
corrodée ; il est impossible de distinguer les deux contributions. Quoi qu’il en soit, cette étude 
confirme l’agressivité des ions chlorures vis-à-vis de l’alliage AA 6101 T4. 
 




























































Figure IV-19 : Influence de la teneur en ions chlorures sur le ratio surface corrodée/surface totale après des 
mesures d’OCP de deux heures pour l’alliage AA 6101 T4 
 
La Figure IV-20 présente les courbes de polarisation potentiocinétique globales  
obtenues pour l’alliage AA 6101 T4 pour les trois concentrations en ions chlorures étudiées. 
Pour les essais de polarisation potentiocinétique réalisés en milieu NaCl 1M, les deux cas 
décrits précédemment (1 ou 2 potentiels de rupture sur la courbe globale E=f(I)) ont été 
obtenus alors qu’en milieu NaCl 3M, seules des courbes présentant un seul potentiel de 
rupture, égal au potentiel de corrosion, ont été obtenues. Pour la suite de l’étude, quelle que 
soit la concentration de la solution, seul le cas n°1 est considéré (un seul potentiel de rupture 
sur la courbe globale).  Les courbes montrent clairement que l’augmentation de la teneur en 
ions chlorures conduit à une modification des densités de courant cathodique et anodique, 
ainsi qu’à un déplacement des potentiels de rupture vers des potentiels plus cathodiques ce qui 
corrobore les mesures de potentiel libre (Tableau IV-3). De plus, la densité de courant 
anodique augmente nettement avec la teneur en ions chlorures. Ces résultats, déjà observés 
[12], peuvent s’expliquer par l’influence des ions chlorures sur la sensibilité à la corrosion 
localisée de l’alliage AA 6101 T4. 
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Figure IV-20 : Influence de la teneur en ions chlorures sur les courbes de polarisation de l’alliage AA 6101 T4 
Vitesse de balayage en potentiel =500 mV.h-1 
 




Tableau IV-3 : Influence de la teneur en ions chlorures sur les potentiels de rupture de l'alliage AA 6101 T4. 
 
La densité de courant cathodique (en valeur absolue) diminue d’une valeur de 3.10-5  
A.cm-2 à 1.10-5 A.cm-2, respectivement pour une concentration de NaCl de 0,5 et 3M. C. 
Augustin a déjà montré cette diminution de densité de courant cathodique pour l’alliage AA 
2024 T351 en milieu NaCl [13-14]. Comme cela a été dit précédemment, la partie cathodique 
est contrôlée par la réaction de réduction de l’oxygène. La diminution de la densité de courant 
cathodique a été attribuée à la diminution de la solubilité de l’oxygène en solution lorsque la 
concentration en ions chlorures augmente. Effectivement, la solubilité de l’oxygène est égale 
à 223, 195 et 110 µmol/(kg.H2O) respectivement dans des solutions de NaCl de 0,5, 1 et 3M. 
Or, le courant limite de diffusion est dépendant de la concentration de l’oxygène (Equation 
IV-1). On fait l’hypothèse que le courant cathodique est égal au courant limite de diffusion de 
l’oxygène et que l’épaisseur de la couche de diffusion δ est identique pour les trois 
concentrations considérées car l’agitation de la solution est identique pour l’ensemble des 
essais. On observe donc une diminution de la concentration d’oxygène dissous dans la 
solution d’étude lorsque la concentration en ions chlorures augmente ce qui conduit à une 
diminution de la réaction de réduction de l’oxygène localisée au niveau des précipités 
grossiers Al-Fe-Si,  ce qui implique une diminution de la densité de courant cathodique. En 
revanche, même si la cinétique de réduction de l’oxygène est réduite au niveau des précipités 
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Al-Fe-Si, la quantité de précipités Al-Fe-Si actifs est plus importante quand la concentration 











Equation IV-1 : Intensité limite de diffusion 
 
Ces résultats pourraient expliquer le comportement en corrosion observé en milieu 
NaCl 3M pour l’alliage AA 6101 T4. En effet, le premier potentiel de rupture observé sur la 
branche anodique élémentaire a été attribué à la réactivité associée aux intermétalliques Al-
Fe-Si. Une baisse de l’activité des précipités grossiers Al-Fe-Si,  associée à une diminution de 
la cinétique de réduction de l’oxygène au niveau de ces précipités, conduit à une diminution 
de la production des ions hydroxyde HO-, et par conséquent à une plus faible alcanisation 
locale du milieu. La cinétique de dissolution de la matrice à proximité des précipités Al-Fe-Si 
diminue donc quand la concentration en ions chlorures augmente même si le nombre de 
précipités actifs est plus grand. La densité de courant anodique liée à l’activité des précipités 
grossiers n’augmente ainsi que faiblement après le premier potentiel de rupture et reste 
inférieure à la densité de courant cathodique élémentaire liée à la réduction de l’oxygène, bien 
que celle-ci soit plus faible que dans un milieu moins concentré en ions chlorures. Ainsi, le 
premier potentiel de rupture ne peut pas être visible sur les courbes de polarisation 
potentiocinétique globales tracées en milieu NaCl 3M et seul le potentiel de rupture lié à la 
croissance des piqûres est observé. C’est d’ailleurs ce dernier phénomène de corrosion qui 
explique l’accroissement des densités de courant anodique observé quand la concentration en 
ions chlorures  augmente. En effet, les observations au microscope optique des électrodes 
après les essais de polarisation potentiocinétique ne révèlent pas d’influence de la teneur en 
ions chlorures sur la morphologie de corrosion. Une dissolution de la matrice autour des 
phases Al-Fe-Si et de nombreuses piqûres reliées par des filaments de corrosion sont 
observées quelle que soit la concentration en ions chlorures. En revanche, on observe que la 
densité surfacique de piqûres augmente avec la concentration en ions chlorures (analyse 
Image J). 
 
2.4. Influence de l’agitation sur le comportement en corrosion de l’alliage AA 
6101 T4. 
 
Un second paramètre a été étudié dans le cadre de cette étude consacrée au 
comportement en corrosion de l’alliage d’aluminium AA 6101 T4 en milieu contenant des 
ions chlorures. Il s’agit de l’agitation de la solution, qui influence la cinétique de la réaction 
de réduction de l’oxygène. Ainsi, des essais ont été réalisés en milieu NaCl 0,5M dans 
différentes conditions d’agitation du milieu : 
- une agitation standard qui correspond à l’ensemble des essais décrits précédemment 
- une agitation nulle 
- une agitation forte 
 
n = nombre d'électrons échangés 
D = Coefficient de diffusion  
δ = Epaisseur couche de diffusion 
F = Constante de Faraday 
S = surface d'échange 
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La Figure IV-21 présente les courbes de polarisation potentiocinétique globales  
obtenues pour l’alliage AA 6101 T4 en milieu NaCl 0,5M pour les trois conditions d’agitation 
considérées. Seules des  courbes globales E= f(I) ne présentant qu’un seul potentiel de rupture 
ont été représentées. Cependant, il est nécessaire de préciser que les deux cas décrits 
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Figure IV-21 : Influence de l'agitation du milieu sur les courbes de polarisation potentiocinétique  de l'alliage 
AA 6101 T4 en milieu NaCl 0,5M. Vitesse de balayage en potentiel =500 mV.h-1 
 
Les résultats montrent que les conditions d’agitation de la solution n’ont pas 
d’influence sur la valeur du potentiel de rupture et sur la branche anodique de la courbe 
potentiocinétique globale. Au contraire, la densité de courant cathodique augmente avec 
l’agitation. Le Tableau IV-4 présente les  densités de courant cathodique mesurées pour les 
trois conditions d’essais. 
 
Agitation Nulle Moyenne Forte  
Densité de courant 
cathodique (A.cm-²) 
3,5. 10-6 3.10-5 4,5. 10-5 
Tableau IV-4 : Influence de l'agitation sur la densité de courant cathodique lors des essais de polarisation 
potentiocinétique de l'alliage AA 6101 T4 en milieu NaCl 0,5M 
 
Le domaine cathodique correspond à la réaction de réduction de l’oxygène dont les 
différentes étapes sont représentées schématiquement (Figure IV-22).  
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Figure IV-22 : Etapes de la réaction de réduction de l'oxygène 
 
L’étape limitante de la réaction de réduction peut être le transport de l’oxygène jusqu'à 
la surface de l’électrode de travail. L’agitation de la solution provoque une circulation du 
fluide et favorise le transport de l’oxygène. Les profils de vitesse au voisinage de l’électrode 
peuvent être obtenus à partir des modèles de la mécanique des fluides. Pour cette étude, on 
fait l’hypothèse que le nombre de Reynolds est inférieur à 104 et que le régime de circulation 
est laminaire. Le courant limite de diffusion est dépendant de l’épaisseur de la couche de 
diffusion (Equation IV-1). Dès 1942, B. Levich a montré que le transport de matière au 
voisinage de l’électrode était parfaitement stable et reproductible [15-16]. Il a alors établi les 
équations de transport correspondantes et notamment la définition de l’épaisseur de la couche 




2/16/13/161,1 −⋅⋅⋅= ωνδ D  
 
 
Equation IV-2 : Couche limite de diffusion 
     
En injectant cette expression dans l’Equation IV-1, l’intensité limite de diffusion est 
donnée par l’Equation IV-3. Pour les trois conditions d’agitation considérées, les essais ont 
été réalisés dans une solution de NaCl 0,5M. Ainsi, la concentration en oxygène dissous et la 
viscosité cinématique sont identiques. L’intensité limite de diffusion est donc uniquement 
dépendante de la vitesse de rotation ω. Dans le cadre de nos essais, nous n’avons pas utilisé 
d’électrodes tournantes. Toutefois, on peut supposer que la densité de courant cathodique doit 
augmenter lorsque l’agitation imposée est augmentée. Ce modèle  n’est valable que pour des 
agitations non nulles. 
 
 
[ ] 2/16/13/1262,0 ων ⋅⋅⋅⋅⋅⋅⋅= −DOSFnI l  
 
Equation IV-3 : Intensité limite de diffusion 
 
Des observations des électrodes ont été réalisées au microscop e optique ap rès les 
différents essais de p olarisation décrits p récédemment. D’un p oint de vue qualitatif, 
D = Coefficient de diffusion  
ν = viscosité cinématique 
ω = vitesse de rotation de l'électrode 
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l’endomm agem ent des électrodes est identique. Les observations révèlent une dissolution de 
la matrice autour des p récip ités, la p résence de p iqûres et de filaments. Ces résultats sont 
cohérents avec le fait  que les branches anodiques des courbes de p olarisation 
p otentiocinétique sont similaires. 
  
Afin d’étudier l’influ ence de l’agitation sur l’endom magement, d’un p oint de vue p lus 
quantitatif, des essais interromp us au p otentiel de -715 mV/EC S ont été réalisés. Une analy se, 
à l’aid e du lo giciel Im age J, montre que la densité d e surface corrodée au gmente avec 
l’agitation de la  solution (Figure IV-23). Co mme cela  a  été p récisé p récéd emm ent, cette 
analy se surfacique en globe non seulement la surface couverte p ar les p récip ités Al-Fe-Si mais 
aussi p ar la matrice dissoute autour. Il est cohérent de supp oser qu’à teneur en ions chlorures 
égale don c à concentration en oxy gène équ ivalente, on augmente surtout la dissolution de la 
matrice autour des p récip ités en augmentant l’agitation du milieu p lutôt que le nombre de 
p récip ités actifs. De p lus, le fait  que les densités de courant anodiqu e soient similaires qu elles 
que soient les conditions d’agitation du milieu montre que ce sont les densités de courant 
anodique liées à la cro issance d es p iqûres et des filaments dans la matrice qui sont 
p rép ondérantes p ar rapp ort aux densités de courant anodiqu e liées à l’ activité é lectrochimique 








0 5 10 15 20 25 30














































Figure IV-23 : Influence de l'agitation sur le ratio surface corrodée/surface totale  après des essais de 




Le comp ortement en corrosion de l’alliage AA 6101 à l’état métallurgique T4 en 
milieu contenant des ions chlorures a été étudié. Les résultats montrent que les p récip ités Al-
Fe-Si jouent un rôle p rép ondérant étant donné que des p hénomèn es de corrosion associés à  
ces p récip ités sont observés ; il s’agit de la dissolution de la matrice environn ant ces p récip ités 
qui est observée lors d’un maintien de l’ alliage au p otentiel libre com me ap rès des essais de 
Comportement en corrosion de l'alliage AA 6101 T4 
 
 137 
p olarisation p otentiocinétique vers des p otentiels sup érieurs au p otentiel de corrosion. De 
p lus, ces p récip ités influencent aussi fortement l’allure des courbes de p olarisation 
p otentiocinétique globale d e l’alliage en m ilieu NaCl.  Ces courb es E=f(I) p euvent p résenter 
un (cas n°1) ou deux (cas n°2) p otentiels de rup ture selon la fraction surfacique de p récip ités 
Al-Fe-Si sur l’électrode. Le p remier p otentiel de rupture est dû à l’activité des p récip ités Al-
Fe-Si qu i favorisent la dissolution de la m atrice autour d’eux,  et le second p otentiel de rup ture 
est lié à la croissance de p iqûres actives. Bien entendu, d’autres p aramètres caractéristiques du 
milieu influ encent aussi le co mp ortement en corrosion de l’alliage AA 6101 T4. Ainsi, 
l’au gmentation de la concentration en ions chlorures conduit à un dép lacement des p otentiels 
de rup ture vers des p otentiels p lus cathodiques. La courbe glob ale E=f(I) p résente un seul 
p otentiel de rup ture en milieu NaCl 3M . Ce résultat a p u être exp liqué p ar une b aisse de la  
cinétique de la dissolution de la matrice autour des p récip ités Al-Fe-Si due à une dim inution 
de la solub ilité de  l’o xy gène avec l’au gmentation de la  concentration en ions chlorures. De 
p lus, une au gmentation de la  densité de p iqûres a été observée quand  la  concentration en ions 
chlorures au gm ente. Les cond itions d’agitation du milieu ont aussi une inf luence sur le  
comp ortement en corrosion de l’alliage en lien av ec la réactivité des p récip ités Al-Fe-Si. 
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Au cours de la fabrication des câbles, et en p articulier lors de la  mise en forme d es fils  
fins, la matière va subir de nombreuses transformations thermomécaniques qui vont modifier  
sa microstructure et p ar conséquent ses p rop riétés mécaniqu es et son co mp ortement en 
corrosion. L’objet de ce chap itre est d’évaluer l’ influen ce de ces traitements sur le 
comp ortement en corrosion de l’ alliage AA 6101. Dans ce but, les diff érents états 
microstructuraux obtenus au  cours des étap es successives du p rocédé de mise en forme d es 
fils fins, p résenté dans le  ch ap itre III, ont été caractérisés, tant du p oint de vue de la  
microstructure que des p rop riétés mécaniqu es et du comp ortement en corrosion résultants, 
p our mettre en évidence le coup lage environnement-microstructure-état de contrainte. Pour 
faciliter la lecture d e ce chap itre, le p rocédé d e m ise en forme des f ils fins en  alliage AA 6101 
est rapp elé ici (Figure V-1). Plusieurs états métallurgiqu es supp lémentaires ont été aussi 
considérés afin (i) p our certains, de distinguer l’inf luence de l’écrouissage de celle du 
traitement thermique sur le comp ortement en corrosion de l’alliage AA6101 (ii) et p our 
d’autres, d’étudier l’influence, toujours sur la microstructure, les p rop riétés mécaniques et le  
comp ortement en corrosion de l’alliage AA 6101, de différents p aramètres caractéristiques 
des traitements thermomécan iques subis p ar le  matériau à  savoir la durée et la  temp érature du 
traitement de revenu, le tau x  d’écrouissage et la v itesse de déformation en r elation avec 
l’étap e de tréfilage. Tous les résultats p résentés dans ce chap itre sont sy stématiquement 
comp arés à ceux obtenus p our l’alliage AA 6101 à l’état métallurgique T4, caractéristique de 
l’ébauch e, et p résentés dans le chap itre IV. 
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Figure V-1 : Procédé de mise en forme des fils fins en alliage d'aluminium AA 6101 
 
1. Influence des traitements thermiques sur le comportement en 
corrosion de l’alliage AA 6101. 
 
Il s’agit ic i de discuter de l’influ ence d’un traitement de revenu sur la microstructure, 
les p rop riétés mécaniques et le comp ortement en corrosion  de l’alliage AA 6101. Dans une 
p remière p artie, le traitem ent de revenu à 185°C p endant 10 heures, utilisé p ar la société 
SASA Tréfil’Alu, est considéré. Dans une deu xième p artie, des r evenus réalisés p our des 
durées et/ou des temp ératures différentes sont étudiés.  
 
1.1. Traitement de revenu à 185°C pendant 10h. 
 
1.1.1. Microstructure et propriétés mécaniques. 
 
Des observations au MO, ap rès attaque au réactif d e Keller, ont été réalisées sur des  
échantillons d’alliage AA 6101 T4 revenus à 185°C p endant 10h. Les résultats obtenus 
révèlent que ce traitement thermique ne mod ifie p as la taille de grains p ar rapp ort à celle  
mesurée sur des éch antillons du même alliage à l’état métallurgiqu e T4.  




De p lus, des observations au M EB, comp létées p ar des observations au M ET, 
montrent que le traitement de revenu n’a aucune inf luence sur les p articules intermétalliqu es 
grossières (Figure V-2 a). Notons d’emblée que ce résultat est vrai p our l’ensemble des états 
métallurgiqu es considérés dans ce m anuscrit . Les observations au M ET des échantillons 
revenus révèlent tout de même que le traitement de rev enu conduit à un e évolution de la  
microstructure de l’ alliage AA 6101 p ar rapp ort à celle  observée à l’état T4. En effet, ap rès le  
traitement de revenu, de nombreux p récip ités durcissants, sous forme de baguettes, ont été 
observés dans les grains alors qu’aucun p récip ité durcissant n’avait été observé à l’état T4 
(Figure V-2 a).  Diverses tentatives p our obtenir un cliché de d iffraction caractéristique d e ces 
p récip ités ont été faites : les Figure V-2 b, c et d corresp ond ainsi aux clich és de diffraction 
selon les  axes d e zone [001],  [112] et [011]. Aucune tâche de surstructure n’est visible  ce qui 
est aussi le cas sur les autres clichés de diffraction réalisés. Aucune analy se EDS, ni aucun  
diagram me de diffr action n’ay ant p u être obtenus, la stœchiométrie de ces p hases n’a p as p u 
être déterminée p ar le biais de ces analy ses. Cep endant, compte tenu de la comp osition de 
l’alliage,  on p eut supp oser qu’il s’agit exclusivem ent de p récip ités durcissants de typ e  β’’ ou   































Figure V-2 : (a) Observation au MET de précipités durcissants β’’ ou β’ et de précipités grossiers Al-Fe-Si (b), 
(c) et (d) clichés de diffraction expérimentaux de la matrice respectivement selon les axes de zone [001], [112] et 
[011] 
 
Pour comp léter ces résultats, des analy ses ATD ont été réalisées sur des éch antillons  
dans les états métallurgiqu es T4 et T4 + 185°C-10h. Elles révèlent qu’un seul typ e de p hase 
durcissante p récip ite au cours du vieillissement de l’alliage AA 6101 (Figure V-3). En effet, 
p our des échantillons dans l’état métallurgique T4, trois p ics exothermiqu es sont observés à 




275°C, 305°C et 425°C ; ils corresp ondent resp ectivement à la formation des p hases β’’, β’  et 
β-M g2Si qui ne sont donc p as p résentes, ou p eut-être en très faible quantité, dans l’état 
métallurgiqu e T4 initial. Aucun p récip ité durcissant de typ e B ou C n’est observé. Pour l’état 
métallurgiqu e T4 + 185°C-10h, seulement deux p ics exothermiques à 305°C et 425°C sont 
observés ; ils corresp ondent resp ectivement à la  formation d es p hases β’ et β. Ce résultat 
montre que le vieillissement artificiel à  185°C p endant 10h a p ermis l’amorçage de la  
séquence de p récip itation conduisant à la p hase β-M g2Si, en favorisant l’évo lution des zones 
GP en p hases β’’. Ce sont donc ces d ernières p hases qui assurent p rincip alement le  
durcissement de l’alliage AA 6101 T4 + 185°C-10h. L’existence des deu x p ics 
exotherm iques, caractéristiques de la formation des p hases β’ et β montre, que suite à un  
vieillissement à  185°C p endant 10 heures, les transformations en β’ et β sont effectivement 
incomp lètes. Ces résultats ont été observés p ar Gup ta et al. lors de mesures de DSC sur des 










































Figure V-3 : Analyses ATD réalisées sur des échantillons de l'alliage AA 6101 aux états métallurgiques T4 et T4 
+ 185°C-10h. Vitesse de chauffe de 5°C.min-1. *Pas d’échelle en ordonnée car analyse strictement qualitative 
 
Les observations au M ET montrent aussi que de nombreu x p récip ités sous forme de 
bâtonnets de dimensions moy ennes 35 nm x 140 nm, ou p lus globulaires, sont observés dans 
les joints de grains ap rès le traitement de revenu à 185°C p endant 10h (Figure V-4 a). La 
p résence d’une PFZ est aussi nettement visible sur les différentes micrograp hies (Figure V-4 
b). En eff et, les p récip ités durcissants, en l’occurrence p rincip alement les p hases  β’’, ne 
p euvent être observés qu’à une distance des joints de grains de l’ordre de 100-120 nm.  
Cep endant, une analy se locale p ar EDS de la comp osition chimique de cette zone n’a p as p u 
être réalisée. La Figure V-4 c p résente le diagram me de diffraction électronique, obtenu selon  
l’axe d e zone [011], d’un  p récip ité intergranu lair e, de comp osition chimique mesurée p ar 
analy se EDS (63 % Al, 25 % M g, 12 % Si ; % atomique). Les distances inter-réticulair es 
mesurées sur le diagramme de diffr action exp érimental corresp ondent au comp osé cubique 




face centré M g2Si de p aramètre de maille  a = 6,35  Å [1]. Rap p elons ici qu’aucune 
p récip itation intergranulaire  n’avait été observée p our l’alliage AA 6101 T4. De même,  




















Figure V-4 : Observations au MET de joints de grains de l'alliage AA 6101 T4 + 185°C-10h. Mise en évidence 
(a) d'une précipitation intergranulaire dense et (b) d'une PFZ. (c) Diagramme de diffraction d'un précipité 
intergranulaire Mg2Si 
 
Pour étudier l’influence du traitement de revenu sur les p rop riétés mécaniques de 
l’alliage AA 6101, des essais  de traction (moy enne sur trois essais) et de microdureté Vick ers 
sous 100 gramm es (moy enne sur vin gt-cinq mesures) ont été réalisés sur des ép rouvettes de 
cet alliage à l’état métallurgique T4 + 185°C-10h. Les résultats obtenus ont été comp arés à 
ceu x déjà décr its dans le chap itre IV p our l’alliage AA 6101 T4. Le Tableau V-1  donne les 
valeurs de la limite d’élasticité (Rp0,2), de la r ésistance à rup ture (Rm), de l’allon gem ent à 
rupture (A%) et de la  microdureté Vick ers sous 100 g (HV0,1)  p our l’alliage AA 6101 T4 + 
185°C-10h. Pour rapp el, les valeurs obtenues à l’état métallurgique T4 sont aussi rep ortées. 
Le traitement de revenu conduit à une nette augm entation des p rop riétés mécaniques de 
l’alliage AA 6101. En eff et, une évolution sign ificative de la contrainte maximale à  rup ture 
est mise en éviden ce suite au traitement de rev enu à 185°C p endant 10 heures ; la valeur de 
Rm est ainsi multip liée p ar un facteur 1,3. De p lus, la limite d’élasticité au gmente de man ière  
signif icative, p assant de 90 MPa p our l’état de base (T4) à 215 M Pa à l’état revenu. Ces 
évolutions traduisent un durcissem ent du m atériau lié  à  une modif ication d e la microstructure 
avec notamment la formation des p récip ités durcissants β’’ lors du traitement de revenu. 
Cep endant, ce durcissement réduit l’aptitude du matériau à l’écrouissage en localisant la  
déformation, ce qui se traduit p ar une r éduction très significative du  rap p ort Rm/Rp0,2. Ce typ e 
de comp ortement se traduit p ar une d iminution sév ère d e l’allon gem ent à rup ture. Ces 
résultats sont confirmés p ar différents auteurs travaillant sur l’influence des traitements 
thermiques sur l’évolution des p rop riétés mécaniques des alliages de la série 6 xxx [2-3].  




 Rp0,2 (MPa) Rm (MPa) A% HV0,1 
T4 90 ± 3 187 ± 4 36 ± 2 61 ± 3 
T4 + 185°C-10h 215 ± 2 247 ± 2 20,5 ± 1 88 ± 3 
Tableau V-1 : Influence du traitement de revenu de 10h à 185°C sur les propriétés mécaniques statiques de 
l'alliage AA 6101 
 
L’analy se des f aciès de rup ture, obtenus ap rès essais de traction sur des ép rouvettes 
d’alliage AA 6101 T4 + 185°C-10h, m et en év idence des zones ductiles, comp arables à celles 
observées p our l’état métallurgique T4, et des zones de rupture intergranulair e non observées 
p our l’état métallurgiqu e T4 (Figure V-5 a).  Ces zones de rup ture intergranulaire p euvent être 
associées à la p récip itation intergranulaire et à la localisation de la déformation dans la  PFZ 
qui a  été rév élée p ar les  observations au M ET p our l’alliage r evenu.  De p lus, une observ ation 
p lus p récise de ces zones révèle la p résence de micro-cup ules qui tap issent les interfaces et qui 
sont associées à un mécan isme de rup ture intergranulaire ductile (Figure V-5 b). Ainsi, p our 
l’alliage AA 6101 T4 + 185°C-10h, il est p ossible d’observer  deu x échelles d e cup ules :  la  
p remière p eut être mise en relation avec la p résence de p récip ités grossiers Al-Fe-Si, comme 
p our l’alliage AA 6101 T4, et la seconde est caractéristique des p récip ités intergranulaires et 






Figure V-5 : Observations au MEB en électrons secondaires du faciès de rupture caractéristique de l'alliage AA 
6101 T4 + 185°C-10h (vue globale) (b) zoom sur les zones de rupture intergranulaire 
 
1.1.2. Comportement en corrosion. 
 
Le comp ortement en corrosion de l’alliage AA 6101 T4 + 185°C-10h a été étudié en 
suivant une démarche analo gu e à celle dév elop p ée p our l’alliage AA 6101 T4. Le p otentiel de 
corrosion de l’ alliage AA 6101 T4 revenu a été déterm iné au  cours de mesures de p otentiel 
libre d’une durée d e deu x h eures en milieu NaC l 0,5M . Il est p roche de -820 m V/ECS d ans ce 
milieu. Pour rapp el, le p otentiel libre de l’alliage à l’état métallurgiqu e T4 est égal à -790  
mV/ECS d ans la même solution. Le traitement de revenu conduit donc à un dép lacement du 
p otentiel libre vers des valeurs p lus cathodiques ce qui p eut être relié à la p résence des 
p récip ités durcissants et intergranu lair es qui constituent des sites anodiques au  sein  de la  
matrice. L’état métallurgique T4 est ainsi p lus noble que l’état revenu. Les observations des 
électrodes suite au x essais  électrochim iques m ettent en éviden ce, p our l’ alliage à  l’état 




revenu, une d issolution de la matrice autour des p récip ités Al-Fe-Si, comp arable à ce qu i av ait 
été observé p our l’alliage AA 6101 T4. Ce typ e d’endommagem ent est d’ailleurs observé p our 
l’ensemble des états métallurgiqu es considérés dans ce manuscr it  ce qui confirm e les 
conclusions p rop osées dans le chap itre IV p our ce qui concerne le rôle des p articules 
intermétalliqu es grossières sur le comp ortement en corrosion de l’ alliage AA 6101.  
 
Des essais de p olarisation p otentiocinétique ont également été réalisés en milieu NaCl 
0,5M  p our l’alliage AA 6101 T4 + 185°C-10h. Les deu x typ es de courbe E=f(I),  
p récédemment observés p our l’alliage AA 6101 T4, sont de nouveau m is en évid ence.  Pour 
simp lifier, seule une courb e E  = f(I) r ep résentative avec un  seul p otentiel de rup ture (cas n°1) 
est p résentée ici p our l’alliage r evenu (Figure V-6). Pour rap p el, le même typ e de courbe 
obtenue p our l’état de base (T4) est rep orté. Les résultats montrent que, p our ce qui concerne 
l’allure générale des courbes, celles-ci sont similaires. Le do main e cathodique est caractérisé  
p ar un p lateau de rédu ction de l’o xy gène.  La densité de courant anodique au gm ente 
rap idement ap rès le p otentiel de rup ture, égal au p otentiel de corrosion, ce qui montre que 
l’alliage AA 6101 est sensible à la corrosion lo calisée dans ces deu x états métallurgiques. Il  
app araît aussi que le traitem ent de rev enu conduit à  un dép lacement du p otentiel de rup ture 
vers des p otentiels p lus cathodiques. Ces résultats sont en accord  av ec les m esures de 
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Figure V-6 : Influence du  traitement de revenu à 185°C pendant 10 heures sur le comportement en corrosion de 
l'alliage AA 6101 en milieu NaCl 0,5M. Vitesse de balayage en potentiel =500 mV.h-1 
 
Les observations au M O et au M EB des électrodes ap rès les essais de p olarisation 
mettent en évidence que de la corrosion intergranu lair e est nettement visible p our les 
échantillons à l’ état métallurgiqu e T4 + 185°C-10h (Figure V-7). C e m écan isme d e corrosion  
différencie b ien les comp ortements en corrosion de l’alliage AA 6101 à  l’état T4 et à l’état 
revenu. Les an aly ses M ET, p résentées p récédemment, ont révélé la p résence d e p récip ités 




M g2Si au x joints de grains de l’ alliage AA 6101 à l’état revenu. Ces p récip ités n’étaient p as 
visibles p our l’alliage à l’état T4. R.G. Buccheit a montré que le p otentiel de corrosion de la  
p hase M g2Si est de l’ordre de -1600 mV/ECS dans une solution de NaCl 10
-3M tandis que le 
p otentiel de corrosion de la matrice d’alumin ium est de -700 m V/EC S dans ce mêm e milieu  
[4]. Ces p récip ités constituent donc des sites anodiques au sein de la matrice d’alu miniu m. En  
p résence d’agents agressifs, ils se dissolvent ce qu i conduit à la p rop agation de la corrosion  
intergranu lair e. Notons égalem ent qu’une PFZ a été observée dans le cas de l’alliage revenu.  
Le coup lage galvaniqu e entre  la  PFZ et les p récip ités d’une p art, et entre la  PFZ et la matrice 
d’autre p art, doit également être p ris en comp te p our exp liquer la p rop agation de la corrosion 
intergranu lair e de  l’a lliage AA 6101 à l’état revenu. Par ailleurs, des filam ents de corrosion 






Figure V-7 : Etat de surface de l'alliage AA 6101 T4 + 185°C-10h après les essais de polarisation en milieu 
NaCl 0,5M  (a) observation au MO (b) observation au MEB en électrons secondaires 
 
1.2. Influence des durées et des températures du traitement de revenu. 
 
Différents auteurs ont montré que les durées et les temp ératures des traitements 
thermiques avaient une influen ce sur  les p rop riétés mécaniqu es des m atériau x [3]  et sur les 
morp hologies de corrosion dévelop p ée à leur surface [5]. Or, les p rocédés de mise en forme 
des brins utilisés dans le câblage électrique automobile p euvent varier d’un  fournisseur à  
l’autre avec des durées et des temp ératures de revenu qui p euvent être différentes. Il app araît 
donc imp ortant de p rendre en comp te ces variations. Ainsi, en rép onse à ces p roblématiques 
industrielles, des traitements thermiques à 125°C, 185°C et 200°C p our des durées de 4h, 7h, 
10h et 13h ont été réalisés sur des échantillons à l’ état métallurgique T4. 
 
1.2.1. Propriétés mécaniques. 
 
L’étude de l’influ ence des traitements de r evenu sur les p rop riétés mécaniques est 
basée dans un p remier temps sur des essais de microdureté Vickers (HV 0.1) (moy enne sur 
vingt-cinq mesures). Le Tableau V-2 p résente l’ensemble des résultats obtenus et la Figure 
V-8 donn e les courbes d’évolution d e la  microdureté Vick ers (HV 0.1) de l’a lliage AA 6101 en  
fonction des traitements de rev enu. Il  faut noter ic i que des traitements supp lémentaires d’une 
durée de 1h et 2h30 à 200°C ont été réalisés afin de mettre en évidence le p ic de dureté p our 
des revenus à 200°C. 
 




 Températures de revenu (°C) 
Durées de revenu (h) 125 185 200 
1 - - 71±3 
2,5 - - 81±3 
4 65±3 76±3 84±3 
7 67±3 84±3 85±3 
10 70±3 88±3 84±3 
13 71±3 86±3 78±3 
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Figure V-8 : Influence des traitements de revenu sur la dureté de l'alliage d'aluminium AA 6101 
 
Les courbes montrent que la dureté de l’alliage AA 6101 augm ente rap idement, suite 
au traitement de revenu à 185°C et 200°C, et comm ence à décroitre légèrem ent p our des 
durées de traitements sup érieures à 10 heures. A 200°C, le p ic de dureté est atteint p our une 
durée de 4 h eures tandis que ce p ic est atteint ap rès 10 heures de revenu à 185°C. Cette 
augmentation des p rop riétés est liée à la p récip itation des p hases durcissantes β’’ et β’, 
comme cela a p u être mis en évidence p ar les analy ses ATD. Le p hénomène de sur-
vieillissement qui se  traduit p ar une diminution des p rop riétés mécaniques du matériau  p eut 
être associé à la  p oursuite de la séqu ence d e p récip itation β’’, β’ p uis β jusqu’à la co alescence 
des p hases β, en p articulier à  200°C. En r evanch e, à 125°C, le p ic d e dureté n’est toujours p as 
atteint p our une durée de traitement de 13 heures. 
 




Des essais de traction ont aussi été réalisés sur des ép rouvettes ay ant subi différents 
traitements de revenu. Pour chaque traitement de revenu considéré, une ép rouvette a été 
testée. Le Tableau V-3 p résente les résultats obtenus p our des traitements à 125°C. Le 
traitement de revenu conduit à un e faib le au gmentation des p rop riétés mécaniques d e l’ alliage 
AA 6101 p our ce qui concerne la résistance à la rup ture et la limite d’élasticité tandis que 
l’allon gement à rupture n’est quasiment p as modifié. L’observation des faciès de rupture, qui 
sont de typ e ductile et se caractérisent p ar la p résence de grosses cup ules liées à la p résence 
des p récip ités grossiers Al-Fe-Si, est en accord av ec ces résultats. Cep endant, une observation 
p récise des faciès rév èle d e p etites zones d’amorçage de rup ture intergranulaire p ar 
coalescence de cup ules (ovale  en rou ge sur la Figure V-9).  Ces observations témoign ent d’un 
début de formation des p hases M g2Si au x joints de grains de l’ alliage. 
 
 Rp0,2 (MPa) Rm (MPa) A% HV0,1 
T4 90±3 187±4 36±2 61±3 
T4 + 125°C-4h 110±4 209±2 37±3 65±3 
T4 + 125°C-10h 110±3 217±2 37 70±3 




Figure V-9 : Observation au MEB en électrons secondaires du faciès de rupture caractéristique de l’alliage AA 
6101 T4 + 125°C-10h 
 
Pour ce qui concerne les revenus à 185°C, la durée du traitement a assez p eu 
d’influence sur les p rop riétés mécaniques de l’alliage AA 6101. En effet, la résistance à 
rupture est du même ordre d e grand eur p our l’ensemb le d es durées  considérées. Cep endant, il  
est observé que la lim ite d’élasticité de l’alliage au gmente légèrement et que son allon gement 
à rup ture diminue qu and la durée du  traitement au gm ente (Tableau V-4). Les observations au  
M EB des faciès de rup ture, associées à une analy se quantitative de ces faciès en utilisant le  
logiciel Image J, montrent que la densité surfacique de rup ture intergranulair e au gm ente 
signif icativement avec la durée du traitement de revenu  (Tableau V-5).  Ce r ésultat est lié à  
une au gmentation de la d ensité de p récip ités intergranulair es M g2Si qui favor isent la rup ture 
intergranu lair e à caractère ductile.  Ainsi, la  p erte de l’ap titude du matériau à sup p orter la 
déformation serait due à un e au gm entation de la densité de p hases intergranulaires. 





 Rp0,2 (MPa) Rm (MPa) A% HV0,1 
T4 90±3 187±4 36±2 61±3 
T4+ 185°C-4h 200±4 244±3 27±2 76±3 
T4 + 185°C-7h 210±3 245±2 25±3 84±3 
T4 + 185°C-10h 215±4 244±4 21±3 88±3 
T4 + 185°C-13h 225±3 247±3 19±4 86±3 
Tableau V-4 : Influence de la durée du traitement de revenu à 185°C sur les propriétés mécaniques de l'alliage 
 
 T4 + 185°C-4h T4 + 185°C-13h 
Densité surfacique de zones de 
rupture intergranulaire ductile 
(%) 
28±2 38±3 
Tableau V-5 : Influence de la durée du traitement de revenu à 185°C sur la densité surfacique de zones de 
rupture intergranulaire ductile 
 
1.2.2. Comportement en corrosion. 
 
G. Svennin gsen et a l. ont mis en évidence une évolution des morp hologies de 
corrosion lors de la caractérisation du comp ortement en corrosion d’alliages de la série 6 xxx 
riches en cuivre en fonction de durées de traitement de revenu de ces alliages [5]. Les 
p remiers résultats obtenus ici ont montré qu’un traitement de revenu à 185°C p endant 10 
heures conduit à un e sensibilisation de l’alliage à la corrosion intergranulaire, alors qu’à l’état 
T4 seule de la corrosion p ar p iqûres est observée. L’objet de cette étude est de p réciser les 
frontières (temp érature/temp s) du domaine de transition entre le p hénomène de corrosion p ar 
p iqûres et celui de corrosion intergranulaire. Ainsi, des essais de p olarisation 
p otentiocinétique ont été réalisés sur différents états métallurgiques (T4 + 185°C-4h, T4 
+200°C-1h, T4 + 125°C-4h et T4 + 125°C-10h). Par souci de sy nthèse, ces courbes de 
p olarisation ne sont p as p résentées dans ce manuscrit . Ap rès les essais de p olarisation, les 
électrodes ont été observées en M O. 
 
Pour les états métallurgiques T4 + 185°C-4h et T4 + 200°C-1h, les observations au 
MO des électrodes révèlent uniquement de la corrosion  intergranulaire.  Ainsi, p our des 
temp ératures de 185°C et de 200°C, les domaines de transition entre les deux modes de 
corrosion n’ont p as été mis en évidence. Effectivement, ces traitements de revenu engendrent 
très rap idement une dense p récip itation de M g2Si au x joints de grains qui favorise la  
p rédominance du  p hénomène de corrosion intergranulaire au x d ép ens de la corrosion  p ar 
p iqûres. Ces résultats sont à mettre en relation av ec les observations au  M EB des faciès de 
rupture des ép rouvettes traitées à 185 et 200°C qui révèlent de nombreuses zones de rupture 
intergranu lair e dues à la p résence de p récip ités intergranulaires M g2Si. 
 




Pour les états métallurgiqu es T4 + 125°C-4h et T4 + 125°C-10h, les observations au 
MO et au M EB des électrodes mettent en évidence les deu x p hénomènes de corrosion : la 
corrosion p ar p iqûres et la corrosion intergranulaire, avec toutefois une f aible p rop ortion de 
joints de grains corrodés (Figure V-10). Le traitement de rev enu à 125°C n'en gendre qu'une 
faible d ensité de p récip ités aux joints de grains. Ainsi, l'alliage AA 6101 traité à 125°C est p eu 
sensible à la corrosion  intergranulaire. C es résultats sont en accord avec l'observation d es 
faciès d e rup ture suite au x essais d e traction sur des ép rouvettes traitées à 125°C qui ne 
révèlent que p eu de zones d e rup ture intergranu lair e dues  à la p résence des p hases M g2Si au x 








Figure V-10 : Etat de surface de l'alliage AA 6101 T4 + 125°C-xh après les essais de polarisation en milieu 
NaCl  0,5M (a) observation au MEB en électrons secondaires de l’alliage AA 6101 T4 + 125°C-4h (b) 
observation au MO de l’alliage AA 6101 T4 + 125°C-10h 
 
La Figure V-11  sy nthétise les résultats obtenus p our ce qui concerne l'influ ence des  
traitements de revenu sur les p rop riétés mécaniques et le comp ortement en corrosion de 
l'alliage AA 6101. Ainsi, une évolution du comp ortement en corrosion de l’alliage AA 6101 a  
été observée en  fonction de la temp érature du revenu  imp osé. Les rev enus à 185°C et à 200°C  
conduisent, même p our des durées de traitement très courtes, à une sensibilisation du matériau  
à la corrosion intergranu lair e, p hénomène qu i p rédomine p ar rap p ort à la corrosion p ar 
p iqûres. Pour les échantillons traités à 125°C, les deux formes de corrosion sont observées 
mais la corrosion p ar p iqûres p rédomine même si la qu antité de joints de grains corrod és 
augmente avec la durée du rev enu. 
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Figure V-11 : Influence des traitements de revenu sur les propriétés mécaniques et le comportement en 
corrosion de l'alliage AA 6101. P = corrosion par piqûres. Int = corrosion intergranulaire 
 
Ainsi, les résultats décrits dans la p remière p artie de ce chap itre p ermettent d’évaluer  
l’influen ce d’un  traitement de r evenu sur le comp ortement en corrosion d e l’ alliage AA 6101. 
Cep endant, l’un des objectifs de la thèse est de comp rendre le comp ortement en corrosion du 
matériau p our les différents états métallurgiqu es corresp ondant aux différentes étap es de 
transformation de la m atière. Dès lors, il  ap p araît imp ortant d’étudier également l’inf luence de 
l’op ération de tréfilage sur le comp ortement en corrosion de l’alliage. Il s’agit alors de p rendre 
en comp te, dans un p remier temp s, l’influ ence de l’écrouissage seu l, dû  au tréfilage,  qui 
entraîne une r éduction de section d e l’éb auche, et d’étudier, dans un second temp s, l’influ ence 
des traitements combinés réalisés au cours de ce p rocédé de m ise en form e c’est-à-dire  
tréfilage + r evenu. C es deu x études comp arées p ermettront de distinguer  l’inf luence de 
l’écrouissage d e celle du traitem ent thermique, mais aussi d’étudier l’ influence des traitements 
combinés sur le comp ortement en corrosion de l’alliage AA 6101. 
 
2. Influence de l’écrouissage sur le comportement en corrosion de 
l’alliage AA 6101. 
 
2.1. Etat métallurgique T3. 
 
2.1.1. Microstructure et propriétés mécaniques. 
 
L’état métallurgique T3 est obtenu ap rès une p remière étap e de tréfilage p ermettant 
d’obtenir, à p artir de l’ébauche à l’état métallurgique T4 et de diam ètre 9,5 mm, un fil fin d’un  
diamètre d e 1,34 mm. Les observations au  M O et au M EB de l’alliage AA 6101 T3 n’ont p as 
p ermis de m esurer la taille  de grains, qu e les éch antillons étudiés aient ou non subi une 




attaque métallo grap hique. C es mêmes outils d’observ ation ont p ermis en rev anche de 
retrouver les p articules intermétalliques grossières déjà identifiées p our les autres états 
métallurgiqu es. Ce sont des observations au M ET qui ont réellem ent p ermis de mettre en 
évidence l’inf luence de l’écrouissage sur la m icrostructure du matériau. Ainsi, le tréfilage,  
caractérisé p ar un taux de déform ation de 4900 % et une vitesse de déformation rap ide 
p uisque la vitesse du brin en sortie de filière est de l’ordre de 100 km.h-1, conduit à la 
formation d’une nano-structure du matériau. Effectivement, les observ ations au M ET, dans le  
p lan transverse, révèlent des grains ay ant une taille moy enne de l’ordre de 100-500 nm  
(Figure V-12 a). Bien entendu, ces grains ont un fort rapp ort d’élancement avec une taille  
bien p lus imp ortante dans la direction de tréfilage. De p lus, de nombreuses dislocations sont 
observées dans l’ensemb le des grains (Figure V-12 a ; cercle b lanc). Aucun p récip ité 
durcissant et aucun p récip ité intergranulaire n’ont été observés (Figure V-12 b). Des essais de 
microdureté Vick ers sous 100 gram mes ont été réalisés et révèlent que l’écrou issage imp osé 
au cours de cette p remière étap e de tréfilage conduit à un durcissement de la structure, en 
accord avec la forte densité  de d islocations observ ée (Tableau V-6).  Pour co mp araison, les 








Figure V-12 : Observation au MET de la microstructure de l'alliage AA 6101 T3 (a) vue globale (b) zoom sur 
quelques grains 
 
 T4 T3 
HV0,1 61±3 103±4 
Tableau V-6 : Influence de l'écrouissage sur les propriétés mécaniques de l'alliage AA 6101 
 
2.1.2. Comportement en corrosion. 
 
Des essais de p olarisation p otentiocinétique ont été réalisés en milieu NaCl 0,5M  sur 
des fils tréfilés de diamètre 1,34 mm à l’état métallurgique T3. Les deu x typ es de courbe 
E=f(I), caractérisés resp ectivement p ar la  p résence d’un ou  deu x p otentiels de rup ture, ont été 
obtenus. Pour simp lifier, seule un e courbe r ep résentative avec un seul p otentiel de rup ture (cas 
n°1) est p résentée (Figure V-13). Pour f aciliter la co mp araison avec le comp ortement en 




corrosion de l’éb auche,  la courbe obtenue p our l’état métallurgiqu e T4 est rep ortée sur la 
Figure V-13. La courbe intensité-p otentiel caractéristique de l’état métallurgiqu e T3 p résente 
une allure gén érale tout à fait  comp arable à celle obtenue p our l’état T4. Dans le domaine 
cathodique, elle est caractérisée p ar un p lateau de réduction de l’oxy gène avec des valeurs de 
densité de courant cathodique p roches de 5.10-5 A.cm-². Ap rès le p otentiel de rup ture, qui 
corresp ond au p otentiel de corrosion, la densité de courant anodique augmente rap idement. 
Ces essais montrent qu’au p otentiel de corrosion, l’alliage AA 6101, à l’état métallurgique T3, 
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Figure V-13 : Influence de l’écrouissage sur le comportement en corrosion de l'alliage AA 6101 en milieu NaCl 
0,5M. Vitesse de balayage en potentiel =500 mV.h-1 
 
Effectivem ent, l’observation au M O des électrodes ap rès les essais d e p olarisation  
montre un endommagement en corrosion de l’alliage AA 6101 à l’état métallurgiqu e T3 qui 
se caractérise p ar deux p hénomènes de corrosion : une dissolution de la matrice autour des 
p récip ités grossiers Al-Fe-Si et la formation de réseau x de p iqûres (Figure V-14). En  
revanche, aucune trace de corrosion intergranulaire n’est observée. Ces essais conf irment ainsi 
le rôle de la p récip itation fine d e l’alliage AA 6101. En eff et, les observations au M ET ont 
révélé l’absen ce de p récip ités intergranulaires M g2Si dans l’alliage AA 6101 T3 ce qui est en 
accord avec l’absence de sensibilité de cet état métallurgique à la corrosion intergranulaire et 
corrobore le rôle majeur de ces p récip ités vis-à-vis de la sensibilité du matériau à cette forme 
de corrosion.  
 






Figure V-14 : Etat de surface de l'alliage AA 6101 T3 après les essais de polarisation potentiocinétique en 
milieu NaCl 0,5M 
 
Par ailleurs, la co mp araison des courb es E= f(I) obtenues p our les états métallurgiques  
T4 et T3 montre que l’écrou issage imp osé au cours du tréfilage conduit à un léger  
anoblissement du matériau. En eff et, l’écrouissage condu it à un dép lacem ent du p otentiel de 
corrosion, corresp ondant au p otentiel de rupture, vers des p otentiels p lus anodiques. Il faut 
noter que ce résultat est en p lein accord avec les mesures de p otentiel libre réalisées. 
Cep endant, la différence de p otentiel de corrosion m esurée sur les courb es E=f(I), qui est 
égale à 10 mV/EC S en milieu NaC l 0,5M , p araît très faible. Aussi, afin de confirmer le rôle  
de l’écrou issage sur le  comp ortement en corrosion de l’alliage AA 6101, des essais de 
p olarisation en milieu Na2SO4 10
-1M  + NaCl 10-3M , solution moins agressive vis-à-vis de 
l’alliage AA 6101 que la  solution NaCl 0,5M , ont été réalisés. La Figure V-15 p résente les 
courbes de p olarisation p otentiocinétique obtenues p our les états métallurgiques T4 et T3. 
L'allure des courbes est identique. Dans le domaine cathodique, elles sont caractérisées, p our 
les p otentiels les p lus cathodiques, p ar un p lateau corresp ondant à la réaction de réduction de 
l’oxy gène. Ce p lateau est suivi d’une droite de Tafel corresp ondant toujours à la réaction de 
réduction de l’oxy gène. Pour les deux états métallurgiques, la courbe p otentiocinétique 
glob ale p résente deux p otentiels de rupture. Le p remier corresp ond au p otentiel de corrosion. 
Ap rès ce p otentiel, le  domaine anodiqu e est caractérisé  p ar un p alier  de p assivation, ce  qui 
montre qu'au p otentiel de corrosion, le m atériau se  p assive ce qui lim ite l’endo mmagement en  
corrosion. Effectivement, comp te tenu de la vitesse de balay age, il est p ossible d’imagin er que 
si l’on réalise  une mesure d e p otentiel libre  sur un temp s très long,  un endo mmagement en  
corrosion p uisse être observé ; toutefois, celui-ci n e devrait p as être très étendu. Ap rès ce 
p alier de p assivité, la courbe anodique p résente un p oint d’inflexion corresp ondant au second 
p otentiel de rup ture qui corresp ond à une augmentation rap ide de la densité de courant 
anodique. L'allure des courbes est donc, comme cela a été dit p récédemment, identique mais 
ces essais réalisés en m ilieu contenant des ions sulf ates et chlorures montrent que 
l'écrouissage du m atériau ( état métallurgiqu e T3) conduit à un  fort dép lacem ent des p otentiels 
de rup ture vers le  domaine anodique (Tableau V-7). C ela  conf irme donc les r ésultats obtenus 
en milieu  contenant uniqu ement des  ions ch lorures. De p lus, l'écrou issage favor ise la stabilité 
de la  couch e p assive p rotectrice de l'alliage AA 6101. En eff et, le do main e de p otentiels 
corresp ondant à la stabilité de la couche d'alum ine est p lus étendu et les densités de courant de 
p assivité sont p lus faibles p our l'état métallurgique T3 comp arativement à ce qui est mesuré 
p our l’état T4 (Tableau V-7). Ainsi, l'écrouissage favor ise la résistance à la corrosion de 
l'alliage 6101 en condu isant à la formation d’une couche de p assivité p lus p rotectrice et dont 




le domain e de stabilité est étendu. Ces différences p ourraient être liées à la fois à la 
comp osition chimique et à la microstructure du film de p assivité développ é à la surface de 
l’alliage AA 6101 selon qu’il est à l’état métallurgiqu e T4 ou T3. Effectivement, les 
observations au M ET ont montré une très forte densité de dislocations à l’état T3 ; ces 
dislocations p ourraient être à  l’origine d’un e red istribution des éléments d’alliage dans  le  
grain à l’état T3 ce qui p ourrait se traduire p ar une chimie différente de la couch e de p assivité. 
Par ailleurs, lors de l’étap e de tréfilage, un e fragm entation des p hases Al-Fe-Si est 
envisageab le condu isant à un recouvrem ent des zones d’influence p rop res à chaque p hase et 
p ar là-mêm e à un e redistribution p eut-être p lus homogène des p otentiels électrochimiques [6].  
Comp te-tenu du fait  que les p hases Al-Fe-Si ont un co mp ortement cathodique p ar rapp ort à la 
matrice, le p otentiel de corrosion du matériau augmenterait lo giquement. Ces hyp othèses 
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Figure V-15 : Influence de l’écrouissage sur le comportement en corrosion de l'alliage AA 6101 en milieu  
Na2SO4 10
-1M + NaCl 10-3M. Vitesse de balayage en potentiel =500 mV.h-1 
 
 T4 T3 
1er potentiel de rupture -390 mV/ECS -295 mV/ECS 
2ème potentiel de rupture 70 mV/ECS difficile à d éterminer* 
Densité de courant de 
passivité 
7,5.10-7 - 1,3.10-6 A.cm-2 5.10-7 - 7,2.10-7 A.cm-2 
Tableau V-7 : Influence de l’écrouissage sur le comportement en corrosion de l'alliage AA 6101 en milieu  
Na2SO4 10
-1M et NaCl 10-3M. *La courbe présentant un point d’inflexion au niveau du palier de passivité vers 500 
mV/ECS, il est difficile de dire si le 2ème potentiel de rupture correspond à ce point d’inflexion ou bien à 
l’augmentation nettement visible du courant anodique vers 930 mV/ECS. 
 




Les études m enées p our caractériser l’influ ence des traitem ents thermomécan iques sur  
le co mp ortement en corrosion de l’ alliage AA 6101 mettent ainsi en év idence un effet 
antagoniste entre l’ écrouissage,  dû au p rocédé d e tréfilage, et les traitements de revenu.  Cet 
« antagonism e » se traduit, d’une p art, sur le dép lacement des p otentiels de rup ture et, d’autre 
p art, sur la sensibilité de l’alliage à la corrosion intergranulaire. Ces différences de 
comp ortement semblent s’exp liquer en  p renant en comp te les p récip itations fines 
intragranu lair e et intergranulaire. 
 
2.2. Influence de la vitesse et du taux de déformation sur le comportement en 
corrosion de l’alliage AA 6101. 
 
Afin de mieu x comp rendre l’inf luence de l’écrou issage sur le comp ortement en 
corrosion de l’alliage AA 6101, avec notamment le rôle des dislocations sur la redistribution 
des élém ents d’alliage, des taux d’écrouissage p lus faibles que celui corresp ondant au tréfilage 
de l’éb auche ont été imp osés à des échantillons à l’état métallurgique T4 en  utilisant les 
moy ens disp onibles au sein du CIRIM AT. Ainsi, des taux écrou issages de 10% et 20% ont été 
imp osés à des ép rouvettes de traction à l’état métallurgique T4. Ces nouveaux états 
métallurgiqu es sont désignés T4 + e = 10% et T4 + e = 20%. Ces taux d’écrouissage ont été 
obtenus en réalisant des essais de traction interromp us, à une vitesse de déformation de 10-3s-1. 
Cette vitesse de déformation est, bien entendu, sensiblement p lus faible que celle imp osée au 
cours d’une étap e de tréfilage réalisée p ar la société SASA Tréfil’Alu  p our obtenir l’état 
métallurgiqu e T3. L’exp loitation des résultats obtenus p our les états à 10 et 20% 
d’écrouissage sera don c men ée en gardant cette remarque à l’esp rit . 
 
Les observations au MO, en lumière p olarisée, des échantillons ap rès oxy dation 
anodique, r évèlent des grains d’un e taille moy enne de 80-100  µm p our l’état T4 + e = 10%  et 
de 70-100 µm p our l’état T4 + e = 20% dans le p lan transverse. Aucune différence 
signif icative avec l 'état métallurgique T4 a été observée. D’ores et déjà, il faut noter que ces 
états métallurgiqu es sont bien éloignés de la nano-structure observée p our l’état T3. 
 
Des essais de p olarisation p otentiocinétique ont été réalisés en milieu NaCl 0,5M  sur 
les états métallurgiqu es T4 + e = 10% et T4 + e = 20% (Figure V-16). Une fois de p lus, les 
deux typ es de courbe E=f(I) ont été obtenus mais, p our simp lifier, seules celles p résentant un 
seul p otentiel de rup ture sont p résentées ici. Pour faciliter la comp araison, les courbes 
obtenues p our les états métallurgiques T4 et T3 sont rep ortées sur la Figure V-16. De p lus, les 
valeurs de p otentiel de corrosion mesurées (le p otentiel de corrosion corresp ond au p otentiel 
de rupture sur une courbe E=f(I)) p our chaque état métallurgiqu e sont rep ortées sur une 
échelle de p otentiels (Figure V-17). Il ap p araît que, p lus le taux d’écrouissage est imp ortant, 
p lus le p otentiel de corrosion du matériau est décalé vers des p otentiels anodiques. Bien 
entendu, le décalage observé est faible m ais, vu les résultats obtenus en milieu sulfates + 
chlorures et com mentés p récédemm ent, les écarts observés sont considérés comme ay ant du 
sens. Cela confirme ainsi que l’ écrouissage conduit à un léger anoblissement du matériau. 
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Figure V-16 : Influence de l’écrouissage sur le comportement en corrosion de l'alliage AA 6101 en milieu NaCl 
0,5M. Vitesse de balayage en potentiel =500 mV.h-1 
 





Figure V-17 : Influence de l'écrouissage sur le potentiel de corrosion de l'alliage AA 6101 en milieu NaCl 0,5M 
 
Ap rès les essais de p olarisation p otentiocinétique, les électrodes ont été  observées au 
MO p our les états métallurgiqu es T4 + e = 10% et T4 + e = 20% (Figure V-18).  
L’endomm agem ent en corrosion observé corresp ond à une dissolution de la matrice autour 
des p récip ités et à la formation de réseau x de p iqûres reliées p ar des filam ents de corrosion. 
Aucune trace de corrosion intergranu lair e n’est observée. Ces résultats sont cohérents avec 
ceu x obtenus p our les états métallurgiqu es T4 et T3. En effet, les états métallurgiques T4 + e 
= 10% et T4 + e = 20%, obtenus p ar écrouissage de l’ ébauch e à l’ état métallurgique T4, ne 
p résentent p as, logiquem ent, de p hases M g2Si au x joints de grains, p récip ités à l’or igine de la  
sensibilité à la corrosion intergranu lair e.  
 








Figure V-18 : Etat de surface de l'alliage AA 6101 après les essais de polarisation potentiocinétique en milieu 
NaCl 0,5M  (a) T4 + e = 10% (b) T4 + e = 20% 
 
Les études p récédentes ont mis en évidence un eff et antagoniste des traitements de 
revenu et de l'écrou issage sur le  comp ortement en corrosion de l'a lliage AA 6101 en  milieu  
contenant des ions ch lorures. En  eff et, les traitements de revenu  condu isent à un  dép lacement 
des p otentiels de rupture vers des p otentiels p lus cathodiques tandis que l'écrouissage conduit 
à un léger anob lissement du matériau ce que les derniers résultats p résentés ont confirmé. De 
p lus, le matériau  écrou i n'est sensible qu'à  la  corrosion p ar p iqûres alors  que le matériau  
revenu est sensible à la corrosion intergranulaire. Une qu estion se p ose : comment évolu e le  
comp ortement en corrosion d e l'alliage AA 6101 suite au x traitements thermomécaniqu es 
combinés c’est-à-dire quand le tréfilage (écrou issage) est suivi d’un revenu ? 
 
3. Influence du couplage des traitements thermomécaniques 
(écrouissage / revenu) sur le comportement en corrosion de l’alliage 
AA 6101. 
 
3.1. Etat métallurgique T8. 
 
3.1.1. Microstructure et propriétés mécaniques. 
 
Pour rapp el, l'état métallurgique T8 est obtenu ap rès une p remière étap e de tréfilage 
suivie d'un traitement de r evenu à 185°C p endant 10 heures. Les observations au M O en 
lumière p olarisée des échantillons montrent une forte hétérogénéité de taille de grains. Ainsi, 
certains grains d 'une taille  moy enne de l'ordre de quelqu es micromètres ont p u être révélés en  
MO tandis que les observations au M ET ont montré la p résence de très p etits grains de taille  
p roche de 100 nm. Au final, la  taille moy enne des grains du matériau à l 'état métallurgiqu e T8 
est nettement sup érieure à celle m esurée p our l'état métallurgique T3, p our lequel la taille  
moy enne des grains est comp rise entre 100 et 500 nm. Ainsi,  le traitement de revenu  à 185°C  
p endant 10 heures, imp osé à la nano-structure, résultat de la p remière étap e de tréfilage (état 
T3), conduit à la croissance hétérogène des grains et/ou à un début de recristallisation. On 
constate donc une recristalisation p artielle de la microstructure qui s’accomp agne d’un  
adoucissement du  matériau m is en  évid ence grâce au x résultats de microdureté Vickers à 100  
grammes (Tableau V-8). Pour rap p el, les valeurs mesurées p our les états métallurgiques T4 et 
T3 sont rep ortées dans le Tableau V-8.  Les r ésultats montrent que l'écrouissage dû au  




tréfilage conduit à une augmentation des p rop riétés mécaniques tandis que le traitement de 
revenu à 185°C p endant 10 heures, imp osé au fil fin d e diamètre 1,34 m m, conduit à un  
adoucissement. 
 
 T4 T3 T8 T4 + 185°C-10h 
HV0,1 61 ± 3 103 ± 4 82 ± 1 88 ± 1 
Tableau V-8 : Influence des traitements thermomécaniques sur les propriétés mécaniques de l'alliage AA 6101 
 
Par ailleurs, les observations au M ET réalisées sur les échantillons à l’état 
métallurgiqu e T8 mettent en év idence deu x résultats très surp renants (Figure V-19). En effet, 
ni p récip ités durcissants de typ e β’’, β’ ou β-M g2Si ni p récip ités intergranulair es n’ont été 
observés malgré le traitem ent de rev enu à  185°C p endant 10 heures ap rès l’étap e de tréfilage.  
Les observations ont été réalisées sur trois échantillons et des résultats identiques ont été 
obtenus. Des observations au M ET en haute résolution ont été réalisées p our comp léter ces 
observations. La Figure V-20  a montre ainsi un e image haute résolution  d’un grain orienté 
selon l’axe de zone [001] ne p résentant aucun défaut ; la Figure V-20 b corresp ond à la  
transformée de Fourier  de l’ image p récédente tandis que la Figure V-20 c corresp ond au 
diagram me de diffraction exp érim ental. De nouveau, aucune tâche de surstructure, témoin de 
la p résence de p récip ités, n’est visible. La Figure V-20 d p ermet d’évaluer la distance inter-
réticulair e. Les valeurs mesurées selon le  p lan (200) sont de 2,09 Å. Cette valeur est p roche de 
la distance inter-réticulaire théoriqu e de l’alu miniu m qui est de 2,024 Å. L’absen ce d es 
p récip ités durcissants suggère fortement que la séqu ence de p récip itation classique et la  
croissance des p hases habituellement formées sont modifiées p ar le fort écrouissage induit au 
cours du p rocédé de mise en  forme des fils f ins. Ap rès écrouissage,  le  traitement de rev enu ne 
p arvient p as à déclen cher les séquences classiques de p récip itation qui avaient en revan che été 
observées lorsque ce mêm e traitement de revenu avait été ap p liqué à l’éb auche à l’état 
métallurgiqu e T4. Ces résultats sont d’autant p lus surp renants que l’écrouissage gén ère de 
nombreuses dislocations qui devraient constituer des sites de germination des p hases  




Figure V-19 : Observation au MET d'un joint triple de l'alliage AA 6101 T8 
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Figure V-20 : Observations au MET haute résolution de la microstructure de l'alliage AA 6101 T8 (a) 
micrographie haute résolution d’un grain selon l’axe de zone [001] (b) transformée de Fourier correspondante 
selon l’axe de zone [001] (c) cliché de diffraction  selon l’axe de zone [001] (d) mesure des distances inter-
réticulaires 
 
Pour comp léter ces observations, des analyses ATD ont été réalisées sur les états 
métallurgiqu es T3 et T8 afin d e m ettre en évid ence l’inf luence de l’écrouissage sur  la  
p récip itation des p hases durcissantes (Figure V-21). L’exp loitation des mesures étant 
strictement qualitative, le signal corresp ondant à l’état métallurgique T8 a été décalé selon  
l’axe des ordonn ées p our faciliter la lecture. Pour l’état métallurgique T3, un p remier  p ic 
exotherm ique à 245°C, corresp ondant à la transformation des zones GP en p récip ités 
métastables β’’, est observé.  En r evanch e, contrair ement au x résultats obtenus p our l’état 
métallurgiqu e T4, aucun p ic exothermique réellement défini dû à la p récip itation des p hases 
β’ et β n’est observé p our l’état métallurgique T3. En eff et, bien qu’un signal sup érieur à  la  
ligne de b ase soit observé à 325°C, il est difficile de savo ir si ce sign al est du à la p récip itation 
des p hases β’ et β. Pour ce qu i con cerne le  p remier p ic,  associé  à la  formation d es p hases β’’, 
son analy se semble sans équivoque du fait  du p ic endothermique à 485°C, témoin de la 
dissolution de ces p hases. De p lus, les observations au  M ET de l’état métallurgique T3 ont 
mis en évidence une forte densité de dislocations au sein de la nano-structure. Ces 
dislocations sont distribuées de manière relativement homo gène. Cette nano-structure est liée 
à une recristallisation dy namique qui s’est p roduite lors d’une étap e du tréfilage. Cette étap e-
là a certainem ent été suivie d’une p asse finale qui a p lastifié la nano-structure ce qui 
exp liquerait la  densité d e dislo cations observée. Lors d e la r ecristallisation, les  zones GP sont 
effacées p ar le mouvement des interfaces et se reforment p ar la suite. Il est donc p ossible de 




supp oser que la recristallisation comme les dislocations, générées lors de le dernière p asse de 
tréfilage, ont contribué à redistribuer de man ière ho mo gène les éléments d’alliage au sein de 
la matrice et, p ar là même, induit une distribution homogène des zones GP, p résentes à l’état 
T3. Ainsi, lors de l’essai d’ATD, suite à la transition des zones GP en  p hases β’’ (p remier  
p ic), la m atrice p eut être considérée co mme stable car  caractérisée p ar une distribution 
volumique homo gèn e d es p hases β’’ au sein d e la m atrice. C ette homo généité, associée à  une 
p lus grande p roximité des p hases durcissantes p ourrait limiter voire supp rimer les zones 
encore sursaturées. De p lus, la co mp osition des p hases β’’ est M g5Si6. Ces p hases métastables 
p résentent donc un excès de silic ium p ar rap p ort aux p hases stables β-M g2Si. Une diffusion  
du magnésiu m au sein de la m atrice d’alum inium est donc nécessair e p our observer la  
formation des comp osés β’ et β. Compte-tenu du fait  que la matrice est supp osée stabilisée p ar 
la distribution volumique homo gèn e des p hases β’’, il n’existerait  p as d’enrichissement ou 
d’app auvrissement local d e la matrice en élém ent magnésium,  p hénomène moteur de la  
diffusion du magnésiu m au  sein  de la matrice.  Ainsi, la  formation d es p hases β’ et β n e serait  
p as p ossible. 
 
On p eut considérer alors que le traitement de revenu à 185°C p endant 10 heures génère 
une recristallisation statique hétérogène d e la nano-structure dans la mesure où le tau x de 
déformation introduit lors d e la p asse finale est inférieur  au tau x d e déformation cr itique p our 
une recr istallisation totale. Cette hyp othèse est en accord avec la taille d e grains hétéro gène 
observée à l’ état T8. Le traitement de revenu est suffisant p our induire la p récip itation de la 
p hase β’’ à p artir des zones GP régénérées. Toutefois, l’homogénéité in itiale d e l’alliage, en  
terme de d istribution des éléments d’alliage,  n’est p as affectée p our autant et il n’est donc p as 
p ossible de d éclencher la p récip itation des p hases β’ et donc β. Ainsi, p our l’état 
métallurgiqu e T8, le  p remier p ic exothermique à  245°C n’est p lus observé dans la mesure où  
le traitement de vieillissement artificiel a  déjà  favorisé l’évolution des zones GP en p hases β’’. 
Ce p rocessus-là est donc achevé. Comme p our l’état T3, on n’observe p as les p ics 
caractéristiques de β’ et β. Ce sont ces mêmes p rocessus de recristallisation et 
d’homogénéisation qui p ermettraient d’exp liquer l’absen ce de p récip itation intergranu laire. 
 































Figure V-21 : Analyses ATD réalisées sur des échantillons de l'alliage AA 6101 pour les états métallurgiques T3 
et T8. Vitesse de chauffe de 5°C.min-1. *Pas d’échelle en ordonnée car analyse strictement qualitative 
 
Suite à ces p remiers essais, un deu xième cy cle de montée en temp érature et des 
mesures ATD ont été réalisés sur les mêm es échantillons au x états métallurgiques T3 et T8. 
Au cours du p remier cy cle de mesure, une temp érature de 610°C a été atteinte. On p eut donc 
considérer que les éch antillons ont été soumis à une r emise en solution au cours du p remier  
cy cle de mesure. Ainsi, les matériaux ont été restaurés avant le deuxièm e cy cle de montée en 
temp érature. La Figure V-22 p résente les courbes ATD des deux cy cles de montée en  
temp érature p our les états métallurgiques T3 et T8. Les signau x ont de nouveau été décalés, 
l’exp loitation des données étant strictement qualitative. Ap rès la mise en solution d es 
matériau x, le p rocessus normal de p récip itation est de nouveau observé. En effet, p our les 
états métallurgiqu es T3 et T8, les trois p ics exothermiques témoins de la  formation des p hases 
β’’, β’ et β-M g2Si sont observés.  
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Figure V-22 : Analyses ATD réalisées sur des échantillons de l'alliage AA 6101 pour les  états métallurgiques T3 
et T8. Vitesse de chauffe de 5°C.min-1. *Pas d’échelle en ordonnée car analyse strictement qualitative 
 
3.1.2. Comportement en corrosion. 
 
La Figure V-23  p résente une courb e de p olarisation p otentiocinétique rep résentative 
du comp ortement électrochim ique de l'a lliage AA 6101 T8 en m ilieu NaCl 0,5M . Parmi les 
nombreuses courbes E=f(I) obtenues, certaines p résentaient un p otentiel de rup ture et d’autres 
deux. La courbe rep résentée ic i corresp ond au cas n°1 avec un seul p otentiel de rup ture. Les 
courbes obtenues p our les états T4, T3 et T4 + 185°C-10h sont rep ortées p our faciliter la  
comp araison ; bien entendu, p our ces états métallurgiques aussi, les courbes E=f(I) 
sélectionnées ne p résentent qu’un p otentiel de rupture. La courbe obtenue p our l'état 
métallurgiqu e T8 p eut être décrite de façon similair e à celles tracées p our les autres états 
métallurgiqu es. Le do main e cathodique est caractérisé p ar un p lateau de r éduction de 
l'oxy gène av ec des valeurs de d ensité de courant cathodique p roches de 5.10-5 A.cm-2. La 
densité de courant anodique au gmente rap idem ent ap rès le p otentiel de rup ture, qui 
corresp ond au p otentiel de corrosion,  ce qu i montre qu’au p otentiel de corrosion, l’alliage AA 
6101 dans l'état métallurgiqu e T8 p résente de la corrosion lo calisée. La comp araison d es 
courbes E=f(I) tracées p our les qu atre états métallurgiques conf irme que le  traitement de 
revenu condu it à un  dép lacement des p otentiels vers des p otentiels p lus cathodiques, 
dép lacement p lus marqué p our l’état métallurgique T4 + 185°C-10h que p our l’alliage à  l’état 
T8. Les analy ses ATD ont montré que le  traitement de revenu  à  185°C p endant 10 heures, 
qu’il soit app liqué ap rès la p remière étap e de tréfilage ou sur un état T4, favorise la 
p récip itation des p hases β’’ de façon homogène au sein d e la m atrice d’alu miniu m alors que 
ces p récip ités ne sont p as p résents dans la matrice de l’alliage AA 6101 p our les états 
métallurgiqu es T4 et T3. De p ar leur comp osition chimique, ces p hases constituent des zones 




anodiques au sein de la matrice. E lles indu isent donc un dép lacement des p otentiels de rup ture 
vers des p otentiels p lus cathodiques. Le p lus faible  décalage des p otentiels de rup ture observé 
p our l’alliage à l’ état T8, p ar comp araison à ce qui est observé p our l’alliage T4 + 185°C-10h, 
p ourrait s’exp liquer, comm e cela a été fait  p récédemment p our l’alliage à l’ état T3, p ar une 
fragmentation des p récip ités grossiers Al-Fe-Si, dont le p otentiel de corrosion est anodique 
p ar rapp ort à celui de la matrice.  De p lus, il p araît p ertinent également de fair e de nouveau  
référence au x résultats des essais d’ATD. Pour l’alliage AA 6101 T4 + 185°C-10h, il est 
p robable qu’une faible fr action de p récip ités durcissants corresp ondent à des p hases β’ voire 
β, p lus riches en magnésium et donc av ec un p otentiel p lus cathodique. Par ailleurs, p our ce 
qui concern e l’alliage à l’état T3, outre la fragm entation des p récip ités Al-Fe-Si, il  est p ossible 
d’envisager que la red istribution au sein de la matrice d es éléments d’alliage, du fait  du fort 
taux d’écrouissage et donc de la grande densité de dislocations, exp lique l’anob lissement des 
p otentiels de rup ture et les bonnes p rop riétés du film de p assivité observées p récédem ment. 
C’est d’ailleurs cette même red istribution des élém ents d’alliage qui exp lique le  
ralentissement ou le b locage de la  séquen ce d e p récip itation p our l’alliage à l’ état T8, comme 
l’ont montré les résultats d’ATD, d’où les commentaires p récédents sur les valeurs co mp arées 
des p otentiels de rupture p our les états T8 et T4 + 185°C-10h. Ces résultats mettent donc de 
nouveau en  évid ence le  rôle  m ajeur  de la p récip itation fine sur le comp ortement en corrosion,  
et indirectement le rôle p rimordial de l’ écrouissage qui p eut modifier significativem ent les 
séquences de p récip itation. 
 
Par ailleurs, des essais d e p olarisation ont été réalisés sur des fils fins de diamètre 0,51  
mm à l'état métallurgiqu e T9, résultant de la seconde étap e de tréfilage. Les résultats mettent 
en éviden ce un nouv eau d ép lacement du p otentiel de corrosion vers d es valeurs p lus 
anodiques comp arativement à ce qui est mesuré p our l’état T8. Cet anoblissement p ourrait 
être imp utable à une dissolution des p récip ités β’’ lors du tréfilage associée à une 
redistribution des élém ents d’alliage co mme p our l’état T3. D’ailleurs, les valeurs de dureté 
mesurées sur des éch antillons à l’ état T8 et T9 sont tout à fait  comp arables ce qu i conf irmerait 
cette hyp othèse. De p lus, l’au gm entation de la d ensité de dislocations p ourrait également 
contribuer à ce d écalage d es p otentiels (Figure V-23). 
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Figure V-23 : Influence des traitements thermomécaniques sur le comportement en corrosion de l'alliage AA 
6101. Vitesse de balayage en potentiel =500 mV.h-1 
 
Pour l’état métallurgique T8,  l’endo mmagement en  corrosion observ é ap rès les essais  
de p olarisation se caractérise p ar une dissolution de la matrice autour des p récip ités grossiers 
et la formation de réseau x de p iqûres reliées p ar des f ilaments de corrosion  (Figure V-24).  
Aucun endommagement p ar corrosion intergranulaire n’est visible p our cet état métallurgique,  
contrairement à l’ état T4 + 185°C-10h, et en accord avec les observations au M ET et les 
commentair es des résultats d’ATD. Ces résultats p ermettent de confirmer l’hyp othèse de 
l’effet antagon iste entre l’écrouissage et le traitement de rev enu vis-à-vis de la p récip itation de 
p hases intergranulaires M g2Si et donc p ar conséquent de la sensib ilité à la corrosion  




Figure V-24 : Etat de surface de l'alliage AA 6101 T8 après les essais de polarisation potenciocinétique en milieu 
NaCl  0,5M 




3.2. Influence d’une modification des paramètres caractéristiques des 
opérations de tréfilage et de revenu sur le comportement en corrosion de 
l’alliage AA 6101 T8. 
 
Les résultats p récédents ont mis en évidence l’influen ce de l’écrouissage sur la  
sensibilité de l’ alliage AA 6101 à  la  corrosion  et en  p articulier sur les formes de corrosion  
dévelop p ées. En effet, le matériau écroui et revenu  n’est sensible qu’à la corrosion p ar p iqûres 
alors que, lorsqu’il est revenu sans écrouissage p réalab le, une forte sensibilité à la corrosion  
intergranu lair e est mise en évid ence.  Une p remière question se p ose donc, toujours en relation 
avec les p roblématiques industrielles de maintien des conditions op ératoires relatives aux 
p rocédés de mise en forme. Cette question p eut être formulée ainsi : co mment évoluera la  
sensibilité à la corrosion de l’alliage 6101 si le taux d’écrouissage est p lus faible p our un état 
T8 ? Des éléments de rép onse sont app ortés dans le p aragrap he ci-dessous. Le p aragrap he 
$3.2.2 vise à  rép ondre à  une d eu xième qu estion : quelle sera la sensibilité à  la  corrosion  
intergranu lair e de l’alliage AA 6101 si les durées ou les temp ératures de revenu sont 
modifiées ? 
 
3.2.1. Ecrouissage plus faible que celui induit par l’opération de tréfilage 
« standard » et revenu à 185°C pendant 10h. 
 
Pour rép ondre à la question p osée ci-dessus, certains échantillons dans les états 
métallurgiqu es T4 + e = 10%  et T4 + e = 20%  ont été soumis à  un traitement d e rev enu à  
185°C p endant 10 heures. Ces échantillons sont nomm ées T4 + e = 10% + 185°C-10h et T4 + 
e = 20% + 185°C-10h. 
 
La Figure V-25 p résente les courbes d e p olarisation p otentiocinétique obtenues p our 
ces deu x états métallurgiques. Pour comp araison, les courbes tracées p our les états T4, T4 + 
185°C 10h et T8 sont également rep ortées. En tenant compte des remarques habituelles 
(seules les courbes avec un p otentiel de rup ture sont sélectionnées ici), il ap p araît que toutes 
les courbes E=f(I) ont la mêm e allure. I l ne s’agit donc p as de revenir sur la descr ip tion de ces 
courbes mais de r elev er simp lement que ces essais p ermettent de confirmer deu x r ésultats 
énoncés p récédem ment :  
- le traitement de r evenu condu it à un dép lacement du p otentiel de corrosion d e l’ alliage 
AA 6101 vers des p otentiels p lus cathodiques  
- l’écrouissage conduit, au contraire, à un léger anoblissement du matériau. 
 
Ces deux résultats sont clairement mis en évidence sur l’échelle de p otentiels (Figure 
V-26) sur laquelle sont rep ortées les valeurs de p otentiel de corrosion d e l’ alliage AA 6101 
relevées sur les courbes E=f(I) p our chaque état métallurgiqu e. 
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Figure V-25 : Influence des traitements combinés sur le comportement en corrosion de l'alliage AA 6101. 
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+ 185°C-10h








Figure V-26 : Influence des traitements combinés sur le potentiel de corrosion de l'alliage AA 6101 en milieu 
NaCl 0,5M. 
 
De p lus, ap rès les essais de p olarisation p otentiocinétique, les observ ations au M O des 
électrodes corrodées montrent que l’alliage AA 6101, dans les états T4 + e = 10% + 185°C-
10h et T4 + e = 20% + 185°C-10h, est sensible à la corrosion intergranu lair e (Figure V-27).  
Ainsi, si le tau x d’écrouissage p récéd ant le traitem ent thermique est p lus faible qu e celui 
corresp ondant à l’état métallurgique T8, alors l’alliage AA 6101 reste sensible à la corrosion 
intergranu lair e. Seul un fort tau x d’écrouissage, d e l’ordre d e 98% corresp ondant à l’état 
métallurgiqu e T8, semble contrarier la sensibilité à la corrosion intergranulaire induite p ar le 
traitement de revenu seul. Ceci est p robablement lié à une modification de la p récip itation 
intergranu lair e qui dép endrait du taux d’écrou issage ap p liqué durant le tréfilage p récédant le  
revenu. Les observations au  M ET de l’état métallurgique T4 + e = 20%  + 185°C-10h mettent 
en évid ence,  au x jo ints de grains, la p résence d e p récip ités M g2Si qui sont à l’origin e de la  
sensibilité de l’alliage à la corrosion intergranu lair e (Figure V-28). De p lus, de nombreux 
p récip ités durcissants sont observés. Ces résultats confirment donc qu e l’ écrouissage 
influence fortement la p récip itation des p hases durcissantes et/ou intergranulaires. En effet, 




une déform ation sévère de la  structure p erturbe la cascade d e m étastabilité a llant de β’’ à β  et 
la germin ation des p récip ités intergranulaires M g2Si au cours du traitement de revenu, 
désensibilisant p ar là-même l’ alliage à la corrosion intergranulaire. Toutefois, il faut rapp eler 
à ce stade que les états faiblement déformés l’ont été à de faibles vitesses de déformation 
contrairement à  l’ état T8. Avec les r ésultats dont nous disp osons, il nous est imp ossible de 
distinguer le rôle du taux de déformation de celui de la vitesse de déformation vis-à-vis de la 







Figure V-27 : Etat de surface de l'alliage AA 6101 après les essais de polarisation en milieu NaCl 0,5M   




Figure V-28 : Observation au MET d’un joint de grain  de l'alliage AA 6101 + e = 20% + 185°C-10h 
 
3.2.2. Influence des durées et des températures des traitements de revenu 
intermédiaires sur le comportement en corrosion de l’alliage AA 6101 
T8. 
 
Le traitement de revenu à 185°C p endant 10 heures génère la recristallisation de la  
nano-structure issue de la p remière étap e de tréfilage.  Les analy ses ATD réalisées sur les 
états métallurgiqu es T3 et T8 ont montré que le traitement de revenu  favorisait  la transition 
entre les zones G.P et les p hases durcissantes β’’ mais ne p ermettait  p as la p récip itation des 
p hases β’ et β-M g2Si. En effet, les zones GP sont effacées p ar le mouvement des interfaces 
lors de la r ecristallisation et se r eforment p ar la  suite. Le traitement d e rev enu est suffisant 
p our induire la  p récip itation de la p hase β’’ à p artir des zones GP régénérées. De p lus, il  a été 




mis en évidence qu’une mise en solution et donc une recristallisation de la structure, au 
p réalable du traitement de revenu, p ermettait  d’observer de nouveau trois p ics exothermiques 
au cours des analy ses ATD, témoins d’un p rocessus normal de p récip itation p ermettant la 
formation des p récip ités durcissants β-M g2Si. Ainsi, on p eut se demander comm ent évoluera 
la sensibilité à la corrosion d e l’alliage 6101 si la durée du traitement thermiqu e est p lus 
longu e p our un état T8 ?  
 
Pour rép ondre à cette question, des échantillons d ans l’état métallurgique T8 ont été  
maintenus à 185°C p endant des durées différentes (10h, 24h, 72h et 150h) d e façon à  
p rolonger la durée du rev enu interm édiaire. Il est clair que l’on néglige ici l’influen ce du  
p assage à temp érature ambiante entre le  p remier r evenu et le second. Ce traitement thermique 
supp lémentaire a p our but de continuer  le  p rocessus de recristallisation et de favoriser  la  
formation d’une p récip itation fine intragranulair e et/ou intergranulaire. Ces états 
métallurgiqu es sont nommés resp ectivement T8 + 185°C-10h, T8 + 185°C-24h, T8 + 185°C-
72h et T8 + 185°C-150h.  
 
Des essais de microdureté Vickers sous 100 gramm es ont d’abord été réalisés sur ces 
échantillons p our caractériser  l’inf luence de la durée de traitement de r evenu sur les p rop riétés 
mécan iques de l’alliage. Le Tableau V-9 p résente l’ensemble des résultats des mesures de 
microdureté p our les états métallurgiqu es considérés. Pour rap p el, les résultats obtenus p our 
les états métallurgiques T3 et T8 sont rep ortés. L’ensemble des mesures montre que les 
traitements de revenu favorisent l’adoucissem ent de la structure. En effet, l’au gm entation de 
la durée du  traitement de r evenu conduit à  une d iminution d es p rop riétés mécaniques du  
matériau tréfilé. 
 
Etat métallurgique HV0,1 
T3 103±4 
T8 82±1 
T8 + 185°C-10h 72±1 
T8 + 185°C-24h 62±1 
T8 + 185°C-72h 53±1 
T8 + 185°C-150h 49±1 
Tableau V-9 : Influence de la durée du revenu à 185°C sur les propriétés mécaniques de fil fin de diamètre 1,34 
mm 
 
Des observations au M ET de ces  différents échantillons  ont ensuite été r éalisées. Pour  
ce qui concerne l’état métallurgique T8 + 185°C-150h, la taille  des grains observés d ans le  
p lan transverse est très hétérogène. En effet, certains grains sont très p etits avec une taille  
inférieure à 500 nm ; ces grains sont riches en dislocations (Figure V-29 a). D’autres, au 
contraire, ont une taille  de l’ordre d e 3 µ m ; la densité de d islocations dans ces grains est p lus 
faible que celle observée dans les p etits grains. Ces observations sont comp arables à celles 
réalisées p our l’état métallurgique T8 et s’exp liquent p ar une r ecristallisation statique 
hétérogèn e de la nano-structure lors du revenu à 185°C. On p eut considérer alors que 
l'adoucissem ent de la structure p eut être due à  la  croissance de certains grains, mais aussi à  la  
réorganisation de l'en chevêtrem ent des dislocations. La p rincip ale  différence entre l’ état T8 et 




l’état T8 + 185°C-150h réside dans le fait  que,  dans l’ état métallurgique T8 + 185°C-150h, 
certains grains recr istallisés p résentent quelques p récip ités durcissants visibles au M ET  ce qui 
n’était  p as le cas de l’alliage à l’ état T8 (Figure V-29 b). Ces p récip ités sont de forme 
acicu lair e avec des dimensions voisines d e 12 à 15 n m dans la p lus p etite direction et de 150 à  
200 nm dans l’autre direction. En rev anche, dans l’ ensemble des p etits grains riches en  
dislocations, ces p récip ités durcissants n’ont p as été mis en évidence. Par ailleurs, des 
observations au M ET en haute résolution ont p ermis de montrer la p résence d e p récip ités 
durcissants localisés sur les sous-joints de grains (Figure V-29 c et d). Par analo gie av ec les 
p hénomènes de p récip itation observés p our les alliages de la série 2 xxx, il est p ossible de 
supp oser que ces p récip ités sont des p récip ités β’. Les p récip ités aciculair es, p lus gros, 
p ourraient être identifiés alors comme des p récip ités β’ en cours de croissance sans que l’on 
p uisse exclure la p ossibilité que ce soient des p récip ités β . M alheureusement, comme 
p récédemment, au cun diagram me de diffraction n’a p u être obtenu.  La p rogression d ans la  
cascade d e métastabilité, d ep uis les p récip ités β’’, identifiés sur l’alliage à l’état T8, jusqu’aux 
p récip ités β’ voire β  p our l’alliage rev enu à 185°C p endant 150h serait cohérente avec la  
baisse des p rop riétés mécaniques observées quand la durée de r evenu au gmente. De p lus, il ne 
faut p as négliger le grossissement de grains et la  dim inution de la d ensité de dislo cations 
lorsque la durée du revenu au gm ente, ces deux p hénomènes p articip ant également à 
l’adoucissem ent du matériau. Ainsi, l’ au gmentation de la durée du  traitement de revenu  
favorise la p récip itation des p hases durcissantes. En revanche, les observ ations au M ET des 
joints de grains p our l’alliage à l’état métallurgiqu e T8 + 185°C-150h n’ont p as révélé la  














































Figure V-29 : Observation au MET haute résolution de l'alliage AA 6101 T8 + 185°C-150h (a) grains de taille 
inférieure à 500 nm riches en dislocations (b) précipités durcissants au sein des grains recristallisés (c) mise en 
évidence d’un précipité durcissant localisé sur un sous-joint de grains  (d) micrographie haute résolution de ce 
précipité selon l’axe de zone [001] (e) observation d’un joint de grains 




Des essais de p olarisation p otentiocinétique ont comp lété l’étude réalisée p our les états 
métallurgiqu es T8 + 185°C-10h, T8 + 185°C-24h, T8 + 185°C-72h  et T8 + 185°C-150h p our 
évaluer  l’inf luence de la durée du  traitement de rev enu sur l’ endomm agem ent en corrosion.  
Les observations au M O des électrodes ap rès les essais électrochimiques n e mettent en 
évidence que de la  dissolution de la m atrice autour des p récip ités grossiers  Al-Fe-Si et d es 
p iqûres reliées p ar des filaments de corrosion (Figure V-30). Aucun endo mmagement p ar 
corrosion intergranulaire  n’a été observé p our l’ensemble des états métallurgiques  considérés. 
Par conséquent, malgré l’ au gmentation de la durée du rev enu à 185°C, l’a lliage AA 6101 
écroui reste insensible à la corrosion intergranu lair e. Ces résultats sont en p arfaite adéquation 














Figure V-30 : Etat de surface de l'alliage AA 6101 après les essais de polarisation en milieu NaCl 0,5M 




L’influen ce d es traitements thermomécaniques, caractéristiques du p rocédé de mise en  
forme des fils fins constitutifs des câbles électriques p our l’automobile, sur le co mp ortement 
en corrosion de l’alliage AA 6101 a été étudiée en milieu contenant des ions ch lorures. Les 
résultats montrent que ces traitements n’ont p as d’influence sur les p récip ités grossiers Al-Fe-
Si p résents au sein  de l’alliage AA 6101,  mais modif ient fortement la taille  et la  morp holo gie  
des grains d’une p art, et la p récip itation fine intragranulair e ou intergranu lair e d’autre p art. 




Cette p récip itation fine joue un rôle majeur sur les p rop riétés du matériau, notamment les 
p rop riétés en corrosion. En effet, la  p résence des p récip ités durcissants de typ e β-M g2Si et des 
p récip ités intergranulaires M g2Si conduit à un dép lacement des p otentiels de rup ture vers des 
p otentiels p lus cathodiques. De p lus, la p résence de ces p récip ités aux joints de grains 
sensibilise l’alliage AA 6101 à la corrosion intergranulair e. Dans ce cadre-là,  les r ésultats ont 
mis en éviden ce un  effet antagoniste entre les traitements de rev enu et l’ écrouissage.  En effet, 
un fort taux d’écrou issage p récédent un traitement de rev enu semb le ralentir signif icativement 
la formation de p récip ités durcissants et contrarier très fortement la formation des p récip ités 
aux joints de grains p ar rapp ort à ce qui est observé sur un échantillon simp lement soumis à 
un revenu. Cela a p our conséquence d’augm enter la tenue à la corrosion intergranulaire de 
l’alliage AA 6101 tel qu’il est mis en forme p our obtenir des fils fins. 
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L'étude p résentée dans le chap itre p récédent concernait l'inf luence des traitements 
thermomécan iques sur la m icrostructure, les p rop riétés mécaniques statiques et le 
comp ortement en corrosion de l'alliage d 'alu miniu m AA 6101. Les résultats ont mis en 
évidence un fort effet de l'écrouissage, dû au tréfilage, et du traitement de revenu à 185°C 
p endant 10 heures sur les caractéristiques microstructurales du matériau. Le p résent chap itre 
est consacré à l’analy se du comp ortement en fatigue-corrosion de l’ alliage 6101. Le p remier  
p aragrap he de ce chap itre va se focaliser sur le co mp ortement en fatigue et fatigue-corrosion  
de l’alliage p our différents états métallurgiques liés au p rocédé de m ise en forme tandis que le  
second s’intéressera à  l'effet de sy nergie entre les endom magements de fatigue et de 
corrosion sur les durées de vie et les modes de rup ture mis en jeu.  
 
1. Influence du procédé de mise en forme sur le comportement en 
fatigue et fatigue-corrosion de l'alliage AA 6101. 
 
Seuls trois états métallurgiques sur les c inq p récédemment étudiés ont été considérés  
p our l'étude du comp ortement en fatigue et fatigue-corrosion de l’alliage AA 6101, à savoir  
les états :  
- T4 : état métallurgiqu e de l'ébauch e 
- T4 + 185°C-10h : bien que cet état métallurgique n e corresp onde p as à une étap e 
du p rocédé de m ise en forme des f ils fins, les résultats du chap itre p récédent ont 
mis en év idence une forte inf luence du traitement de r evenu à 185°C p endant 10 
heures sur les p rop riétés globales de l'a lliage AA 6101. Ainsi, il semblait 
intéressant d'étudier les p rop riétés en fatigue et fatigue-corrosion de cet état 
métallurgiqu e. 
- T9 : état métallurgiqu e du p roduit semi-fini, constitutif de l'âme du câble 
 
Pour rapp el, les essais d’endurance ont été réalisés sur des ép rouvettes lisses 
cy lindriques ou bien directement sur fils fins dans un milieu de référence, à savoir l'air, et un 
milieu corrosif NaCl 0,5M . Certaines ép rouvettes ont été p ré-corrodées en milieu NaCl 0,5M 
p endant 72 heures avant d'être soumises aux contraintes mécaniques cy cliqu es. 
 
1.1. Comportement en fatigue à l'air. 
 
1.1.1. Essais préliminaires sous sollicitation statique à l’air. 
 
Dans les chap itres IV et V, la microstructure et les p rop riétés mécaniques statiques des 
états métallurgiqu es T4 et T4 + 185°C-10h ont été p résentées. La Figure VI-1 montre la  
courbe de traction rep résentative du comp ortement mécaniqu e en traction de l'état 
métallurgiqu e T9 ainsi qu e celles déjà obtenues p our les états métallurgiques T4 et T4 + 
185°C-10h. Le Tableau VI-1 récap itule les valeurs moy ennes de la limite d’élasticité (Rp0,2), 
de la r ésistance à rup ture (Rm), de l’allon gement à rup ture (A%) des trois états métallurgiqu es. 
Ces valeurs ont été estimées à p artir de trois courbes de traction. Les valeurs de dureté Vick ers 
sous 100g (HV0,1) sont égalem ent rep ortées dans le Tableau VI-1. 
 
























AA 6101 T4 
AA 6101 T4 + 185°C-10h
AA 6101 T9
 
Figure VI-1 : Influence des traitements thermomécaniques sur les propriétés mécaniques de l'alliage AA 6101. 
 
 Rp0,2 (MPa) Rm (MPa) A% HV0,1 
T4 90 ± 3 187 ± 4 36±2 61±3 
T4 + 185°C-10h 215 ± 2 247 ± 2 20,5±1 88±3 
T9 305 ± 3 315 ± 2 2,5±0,2 83±1 
Tableau VI-1 : Influence des traitements thermomécaniques sur les propriétés mécaniques statiques de l'alliage 
AA 6101 
 
Le p rocédé de mise en forme comp let menant à l 'obtention du fil fin  à l'état 
métallurgiqu e T9 conduit à une nette modification des p rop riétés mécaniques de l'alliage AA 
6101. En eff et, la contrainte maximale à rup ture et la lim ite d'élasticité sont nettement 
augmentées tandis que l’allon gement à rup ture est significativement réduit p ar rapp ort aux 
p rop riétés mesurées p our les états T4 et T4 + 185°C-10h. Ce durcissement du matériau  est 
évidem ment lié au x modifications de la microstructure engendrées p ar le tréfilage et 
notamment à la  forte diminution d e la  taille de grains. A l'état métallurgique T9, cette taille de 
grains n'a p as p u être estimée dans le sens transverse en raison du diam ètre extrêmement 
faible  des fils. C ep endant, des observations au M ET ont p u être réalisées dans le  sens 
longitudinal. Celles-ci mettent en évidence d es grains très allon gés dans le sens du tréfilage,  
dont la taille dép asse les fenêtres d’observation mais p our lesquels une largeur maximale de 
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l'ordre de 500 nm  a p u néan moins être mesurée (Figure VI-2 a et b). Cette largeur  doit 








Figure VI-2 : Observations au MET de l'alliage AA 6101 T9 (a) vue générale (b) zoom sur quelques joints de 
grains 
 
L’au gmentation de la limite d’élasticité, lorsque l’on p asse de l’état T4 à l’état T9, 
semble être en accord avec la loi d e Hall-Petch qui ind ique qu e l’au gmentation de la lim ite 
d’élasticité est inversement p rop ortionnelle à  la  racine carrée de la  taille de grains. C e résultat 
n’est p as forcément trivial p uisque l’on sait que cette loi n e s’ap p lique en général que p our les 
tailles de grains interméd iair es. En  effet, p our les tailles d e grains très p etites (une taille  
inférieure au micron est généralem ent la limite admise), les mécan ismes de déformation se 
modifient considérablement et la contribution du glissement intergranulaire d ans la  
déformation totale devient de p lus en p lus imp ortante. Pour mieux ap p réhender cet asp ect, il 
semble d ès lors intéressant de se tourner v ers les travau x sur le  sujet issus de la  littérature. 
Ceux-ci mettent souvent en évidence une très forte disp ersion des résultats [1]. Il a été même 
observé une inversion d e la lo i de Hall-Petch p our des tailles d e grains relativement p etites 
[2]. Ces disp ersions ont été mises sur le compte des p rocédés d’élaboration et de mise en  
forme qui inf luencent notablement la r ép onse mécaniqu e, mais également reliées à  la p résence 
d’imp uretés et surtout de microp ores ou de microf issures A cela, il faut ajouter les incertitudes 
sur la mesure de la lim ite d’élasticité, qui n’est souvent p as bien marquée, ou sur la 
détermination de la taille de grains. 
 
Une grande p artie des études menées ces d ernières années semblent donc ind iquer qu e 
des modifications intervienn ent dans la nature d es mécanism es de dislocations mis en  jeu  au x 
p etites tailles de grains, qu e ce soit p our des contraintes voisines de la lim ite d’élasticité ou  
surtout au cours de la  déformation p lastique [3]. La Figure VI-3  d istingue trois domaines où  
la m icrostructure et éventuellement le co mp ortement p ourraient différer en fon ction de la  
taille des grains : celui des micro cristaux (m c) de taille sup érieure à 100 nm tels que ceux 
observés p our l’état T9, celui des p oly cristaux submicroniques (p cs), de tailles comp rises 
entre 100 et 10 nm, et celui des nanocristaux (nc) de taille inférieure à 10 nm. Les 
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microcr istaux semblent suivre les mécanism es relativement traditionnels, tels qu’on p eut les 
observer au x grandes tailles de grains. Le vo lume est suffisamment grand p our que les sources 
de Frank-Read p uissent fonctionner à l’ intérieur des grains et p our que les dislo cations 
p uissent interagir et glisser.  
mc pcs nc
 
Figure VI-3 : Représentation schématique de l’évolution de la contrainte d’écoulement en fonction de la taille de 
grains [3]  
 
Ces résultats tendent donc à confirm er que,  malgré la taille  de grains très réduite,  
l’au gmentation de la limite d’élasticité des fils fins à l’état T9 semble en accord av ec une loi 
de typ e Hall et Petch. Cep endant, le durcissement observé p ourrait également s'exp liquer p ar 
la très forte densité de dislocations déjà p résentes au sein de la microstructure avant essai 
(Figure VI-2 a). On p ourrait aussi p enser à la p résence d’agents durcissants. En effet, p our 
rapp el, les analy ses ATD réalisées p our caractériser la microstructure de l'état métallurgique 
T8, et p résentées dans le ch ap itre p récédent, ont mis en  évid ence la  p résence d 'agents 
durcissants β''. Cep endant, même si l’on serait tenté de dire que ces p récip ités doivent être 
aussi p résents à l'état métallurgiqu e T9, les résultats des essais de corrosion ont suggéré que le  
tréfilage av ait induit une re-dissolution des p récip ités durcissants β''.  
 
En marge de l’au gm entation de la limite d’élasticité, il est intéressant de noter que la 
courbe de traction obtenue p our l’alliage AA 6101 à l’état T9 p résente aussi un très faible 
p lateau de p lasticité avec un allon gem ent à rupture de l'ordre de 2,5%. Les différentes étap es 
du p rocédé de mise en form e semblent en quelqu e sorte avoir « ép uisé » p etit  à p etit  l’aptitude 
du matériau à  se p lastifier uniformément. Ceci est à mettre en regard av ec la discussion m enée 
p récédemment et le fait  que les glissements des dislocations en volume sont p robablement 
p lus difficiles en raison de la faible  taille de grains et de la forte densité d e dislo cations 
initialement p résentes avant essai. Une fois de p lus, l’existence de p hases durcissantes 
p ourrait aussi être un argument mais les résultats des essais de corrosion ne vont p as dans ce 
sens.  
 
Pour ce qui concern e le faciès de rup ture de l’état T9, une rup ture ductile à cup ules est 
observée et s’exp lique p ar la p résence des p récip ités grossiers intragranulaires Al-Fe-Si 
(Figure VI-4). L’absence de rup ture intergranulair e est à relier aux observations au M ET qui 
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n’ont p as mis en évidence la p résence de p récip ités intergranulair es M g2Si, com me c’était  le  




Figure VI-4 : Observation au MEB en électrons secondaires du faciès de rupture caractéristique de l'alliage AA 
6101 T9 
 
1.1.2. Courbes d'endurance à l'air. 
 
La Figure VI-5 p résente les courbes d'endurance obtenues à  l'a ir p our les trois états 
métallurgiqu es considérés. Dans tous les cas, la fr équence est de 50 Hz et le rap p ort de charge 
de 0,1. Trois niveaux de chargement, corresp ondant à 95%, 89% et 82,5% de la contrainte 
maxim ale d éterminée en traction p our chacun des états métallurgiques, ont été imp osés p our 
les états T4 et T9, tandis que seuls les deu x d erniers  niveau x de chargement ont été ap p liqués 
p our l'état T4 + 185°C-10h. En effet, dans  ce dernier cas, le  niv eau d e contrainte équivalant à   
95% de la Rm n'a p as p u être testé du fait  des limites de la cellule d e force de la mach ine de 
fatigue BO SE. 
 
Les résultats montrent clairement que le traitement de revenu à 185°C p endant 10h 
conduit à un fort abattement des durées de vie en fatigue de l'alliage AA 6101 p ar rapp ort à 
l’état T4 tandis que le p roduit semi-fini (AA 6101 T9) p résente une meilleure tenue en fatigue 
que l'éb auche. La p lus forte disp ersion des résultats obtenue p our l'état métallurgique T9 est 
certainem ent due à  la  p résence, sur le f il f in, de défauts sup erficiels d iffic iles à enlever  p ar 
p olissage avant essai. I l est d’ailleurs imp ortant de noter ici que la  disp ersion sur les durées de 
vie en fatigue est exp rimée en donnant des valeurs d’écart-typ e calculées en considérant une 
distribution gaussienne des valeurs. Il est clair qu e cela ne corresp ond p as à la nature réellle  
des distributions des durées de v ie. Néanmoins, on  considèrera qu e cette app roche, qui a  le  
mérite d’être rap ide, p ermet de donner une bonn e ap p roximation de la disp ersion des résultats. 
Le Tableau VI-2 récap itule les durées de v ie à l'air d es trois états métallurgiques.  
 
























Figure VI-5 : Influence des traitements thermomécaniques sur la durée de vie en fatigue à l'air de l'alliage AA 
6101.  f = 50Hz ; R = 0,1* Les dispersions trop faibles sont non visibles pour l’état métallurgique T9 
 
 T4 T4 + 185°C-10h T9 
σ = 95% Rm 400.10
3 ± 130.103 - 836.103 ± 721.103 
σ = 89% Rm 580.10
3 ± 265.103 100.103 ± 13.103 2295.103 ± 1216.103 
σ = 82,5% Rm 9407.10
3 ± 1185.103 164.103 ± 58.103 11588.103 ± 8572.103 
Tableau VI-2 : Influence des traitements thermomécaniques sur la durée de vie en fatigue à l'air de l'alliage AA 
6101 (en nombre de cycles à rupture). f = 50Hz ; R = 0,1 
 
1.1.3. Observations des faciès de rupture après les essais d’endurance à l’air. 
 
Les faciès de rup ture ont été observés au M EB ap rès les essais d’endurance à l'a ir p our 
les trois états métallurgiqu es. L’ interp rétation de ces observations a  constitué la  base de notre 
analy se sur les mécan ismes de rup ture mis en jeu durant ces essais. 
 
• Etat méta llurgique T4. 
 
La Figure VI-6 p résente le f aciès de rup ture rep résentatif de l'alliage AA 6101 à l'état 
métallurgiqu e T4 ap rès un essai d’endurance à l’air p our un chargem ent à 89% de la Rm. Les 
faciès sont identiques p our les chargements à 95% et 82,5% et ne sont p as p résentés ici p ar 
souci de lisib ilité. Cette remarque est valable p our la suite du p aragrap he p our les trois états 
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métallurgiqu es considérés et les trois niveau x de chargement app liqués. La Figure VI-6 a 
p résente le faciès de rup ture comp let et met ainsi en évidence trois zones distinctes : 
- la zone d'amorçage (flèche rou ge)  
- la zone de transition amorçage/rup ture finale (flèche b leue) 
- la zone d’arrach ement final (flèche verte) 
 
Pour l'état métallurgique T4, la zone d'amorçage p résente un mode de rupture de typ e 
transgranulaire constitué de facettes cristallograp hiques lisses (Figure VI-6 b et c). Pour 
rapp el, l’étude bibliograp hique a montré que, p our les alliages d’aluminiu m, l’amorçage en  
fatigue à l’a ir p ouvait avoir deu x origin es p rincip ales : 
- l’ap p lication d’une contrainte mécanique lors du  ch argem ent de f atigu e entraîn e le  
mouvement des d islocations sur les p lans de glissem ent cristallo grap hiques au sein  
des différents grains du m atériau sous l’effet de la contrainte de cisaillement  
cy clique locale. Tant que ce glissement reste réversible, le comp ortement local du  
matériau r este élastique. Dans le cas p articulier d’un grain débou chant à la surface,  
si le vecteur de Burgers du sy stème actif p ointe vers la surface, le glissem ent des 
dislocations dans ce grain va p rovoquer l’ap p arition de march es à la surface 
app elées intrusions/extrusions et constituant les bandes de glissement p ersistantes. 
Ce relief de surface jou e alors le rôle de micro entaille et entraîne un e 
concentration de contraintes en fond de défaut favorisant localem ent l’amorçage 
d’une fissure.  
- l’amorçage p eut se faire aussi sur les interfaces matrice/bandes de glissement  
p ermanentes à cause de la localisation de la déformation, ou bien au niveau des  
joints de grains lorsque la déformation p lastique est imp ortante en raison 
d’incomp atibilités de déformation entre les grains, ou encore à l’intersection des 
bandes de glissem ent p ermanentes et des joints de grains.  
 
Dans notre cas, il semblerait qu’il existe p our l’état T4 des grains p lus favorablement  
orientés que d’autres p ar rapp ort au chargement mécanique et p our lesquels les p hénomènes 
de glissement sont facilités. La sollicitation mécanique cy clique haute fréquence va entraîner  
un mouvement extrêmem ent rap ide des dislocations dans certains grains favorablement 
orientés et ainsi une lo calisation de la p lasticité dû au cisaillement des p récip ités et à l’effet 
barrière d es joints de grains. Au vu des faciès de rup ture observés de typ e transgranulaire p our 
l’état métallurgique T4, il semblerait que la localisation de la p lasticité soit due avant tout au 
p hénomène de cisaillement des p récip ités grossiers. Très rap idement, cette déformation 
p lastique locale  cumu lée va d evenir  suffisamm ent intense p our engendrer un e rup ture selon 
certains p lans de glissem ent p rivilégiés, p robablement {111}, qui donnera naissance au x 
facettes cristallograp hiques lisses.  
 
Des zones ductiles p eu étendues sont également visibles dans la zone d'amorçage,  
entre les facettes cristallograp hiques (Figure VI-6 c). E lles sont associées à la rup ture des 
ligam ents sép arant les zones de rupture p ar clivage. 
 
La zone de transition est caractérisée p ar la p résence de nombreuses p etites fissures 
annexes et l’ap p arition des p remières zones ductiles étendues (Figure VI-6 d), tandis que la  
zone de rup ture finale  est quant à elle entièrement ductile à cup ules du  fait  de la  p résence d es 
p récip ités grossiers intragranulaires Al-Fe-Si (Figure VI-6 e). C ette zone corresp ond à un 
arrachement final brutal très instable et se retrouve p our l'ensemble des conditions d'essais et 
des  états métallurgiqu es.  
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Finalem ent, il est imp ortant de noter que l'observation du f aciès n'a p as mis en  
évidence la p résence de rivières ou de stries de fatigue qu i sont les témoins d’une p hase de 
p rop agation stable. Leur absence dénote du fait  que la m ajeure p artie de l’essai d’endurance,  
p our l’état métallurgiqu e T4, est donc « consommée » p our amorcer un défaut ce qui, 

















Figure VI-6 : Observations au MEB en électrons secondaires du faciès de rupture de l'alliage AA 6101 T4 après 
des essais de fatigue à l’air pour une sollicitation à 89% de la Rm (a) faciès de rupture complet (flèche rouge : 
zone d’amorçage ; flèche bleue : zone de transition ; flèche verte :  zone d’arrachement final)  (b) et (c) zone 
d'amorçage/propagation lente, (d) zone de transition propagation lente/rupture finale (e) zone d’arrachement 
final. f = 50Hz ; R = 0,1 
Etude du comportemen t en fa tigue-corrosion de l'alliag e AA 6101 
 
 191 
• Etat méta llurgique T4 + 185°C-10h. 
 
La Figure VI-7 p résente un faciès de rup ture rep résentatif de l'alliage AA 6101 T4 + 
185°C-10h ap rès un essai d’endurance à  l’a ir, p our un chargement à 89% d e la Rm. La Figure 
VI-7 a  p résente le faciès d e rup ture dans sa glob alité.  Trois zones distinctes sont encore 
observées, à savoir la zone d'amorçage/p rop agation (flèch e rou ge), la zone de transition 
(flèche bleue) caractérisée p ar l'ap p arition des p remières zones ductiles, et la zone de rupture 
finale (f lèch e verte) 
 
La zone d'amorçage/p rop agation se différen cie d e celle  observée p our l’état T4 p ar son 
caractère mixte. En effet, elle p résente tout d’abord une zone de rupture p urement 
intergranu lair e (Figure VI-7 b ; cercle rou ge) p uis une zone de rupture mixte tout d’abord 
majoritair ement intergranulaire p uis essentiellem ent transgranulaire (Figure VI-7 b ; cercle  
bleu).  
 
Les mesures des surfaces intergranulaires corresp ondent bien à la taille moy enne des  
grains dans le sens transverse p our l'état métallurgique T4 + 185°C-10h (Figure VI-7 c). Le 
traitement de revenu semble donc fair e ap p araître un nouveau mode de rup ture dans la zone 
d’amorçage/p rop agation lors d'essais de fatigue à l'air. Cette rup ture intergranulaire a  
p robablement p our origine la microstructure p articulière au niveau des joints de grains. Pour 
rapp el, la p rincip ale  différence microstructurale entre les états métallurgiques T4 et T4 + 
185°C-10h consiste en la p résence des p récip ités intergranulaires M g2Si et d'une PFZ, mis en 
évidence lors des observations au M ET p résentées dans le chap itre V. Le mécan isme actif ici 
est p robablement le mêm e que celui mis en jeu p our l’état métallurgiqu e T4 à savoir une 
localisation de la déform ation dans des bandes de glissem ent selon les p lans 
cristallo grap hiques {111}. En rev anche,  dans l’ état métallurgique T4 + 185°C-10h, la  
p résence de p récip ités intergranu lair es incohérents a p our effet de p rovoquer le  blocage d es 
dislocations et des incomp atibilités de déformation entre grains conduisant à la  rup ture 
intergranu lair e observée dans la zone d’amorçage. Toutes ces fissures intergranulaires do ivent 
alors donner naissance à une f issure p rincip ale tout d’abord courte (stade I) p uis longue (stade 
II) qui se p rop age de façon stable selon un mécanism e de rup ture classique de p lastification en  
p ointe de défaut. 
 
La zone de p rop agation stable de l’état revenu  p résente un mode de rup ture de typ e 
transgranulaire (Figure VI-7 b cercle rou ge et Figure VI-7 d)  néanmoins d ifférent de celui 
observé p our l’état T4 dans la zone d’amorçage. Sur ces clichés, on y  voit la p résence de 
rivières et de nombreuses stries de fatigue, témo ignant de l’existence d’une p rop agation 
stable. Pour rapp el, les stries sont des reliefs m arquant les p ositions successives du front de 
fissure. Elles constituent les p hases d'arrêt de celle-ci. Les rivières, quant à elles, 
corresp ondent à des instabilités reliant les p lans de rup ture entre eux. E lles sont 
caractéristiques d’une rup ture fragile intragranulaire très dép endante de la structure 
morp hologique et cristallo grap hique des grains. Les rivières tendent à converger et la  
convergence donne la direction locale de la p rop agation stable.  
 
Finalem ent, la zone de rup ture finale se caractérise p ar des zones ductiles, comp arables  
à celles observ ées p our l'état métallurgique T4, m ais aussi p ar des zones de rup ture 
intergranu lair e ductile (Figure VI-7 e).  Ces deu x modes d e rup ture combinés sont à m ettre en 
relation avec la p résence conjo inte des p récip ités grossiers Al-Fe-Si et de p récip ités 
intergranu lair es M g2Si.  Les cup ules se formant autour des p récip ités M g2Si sont resp onsables 
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de l’existence d’une rup ture intergranu lair e ductile. Ces cup ules co alescent p eu à p eu p ar 
striction entrainant la rupture brutale de l’ép rouvette. Pour rapp el, ce mode de rup ture mixte 

















Figure VI-7 : Observations au MEB en électrons secondaires du faciès de rupture de l'alliage AA 6101 T4+ 
185C-10h  après des essais de fatigue à l’air pour une sollicitation à 89% de la Rm (a) faciès complet (flèche 
rouge : zone d’amorçage ; flèche bleue : zone de transition ; flèche verte : zone d’arrachement final (b) zone 
d’amorçage (cercl e rouge) et  zone de transition entre un endommagement intergranulaire et transgranulaire 
(cercle bleu) (c) zoom sur une zone de rupture intergranulaire (d) stries de fatigue (e) zone de rupture finale. f = 
50Hz ; R = 0,1 
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A la vue d es différents modes de rup ture mis en jeu, il semblerait donc que l'amorçage 
ne soit p as une étap e limitante dans le cas du matériau revenu à 185°C p endant 10 heures en 
raison de la p résence au x jo ints de grains d e p récip ités incohérents M g2Si.  Ainsi, à  la  
différence de l'état métallurgiqu e T4, la durée d e vie en  fatigue de l'état revenu  corresp ond 
p rincip alement au temp s de p rop agation de la fissure qu i demeure une étap e beaucoup  p lus 
rap ide donc p lus courte que celle d’amorçage d’où l’ abattement notable sur les durées de vie.  
 
• Etat méta llurgique T9. 
 
Les courbes d’enduran ce réalisées à l’a ir ont mis en évid ence le rôle b énéfiqu e du  
p rocédé de mise en forme d es fils fins de d iam ètre 0,51 mm sur les durées de v ie en f atigu e de 
l’alliage AA 6101.  
 
La Figure VI-8 p résente le f aciès de rup ture rep résentatif de l'alliage AA 6101 à l'état 
métallurgiqu e T9, ap rès un essai d’endurance à  l’a ir, p our un ch argem ent mécanique cy clique 
égal à 89% de la Rm. La Figure VI-8 a p résente le faciès d e rup ture global et met en  évid ence 
trois zones distinctes : 
- la zone d'amorçage (flèche rou ge)  
- la zone de transition (flèche b leue) 
- la zone de rup ture finale (flèche verte) 
 
Les Figure VI-8  b et c p résentent la zone d'amorçage d e la f issure de fatigu e.  
L'observation p lus fine de cette zone s'est avérée délicate du fait  de la taille de grains très 
faible d e l'alliage AA 6101 T9 héritée des diverses étap es du p rocédé de mise en  forme. De 
p lus, il a été imp ossible d’identifier si une zone de p rop agation était  p résente ce qui p ourrait 
être le cas sans toutefois que l’on p uisse la d istinguer si elle v enait à p résenter un mod e de 
rupture relativem ent p roche de celui observé dans la zone d’amorçage. Il  semblerait donc que 
la zone d'amorçage mette en év idence p lutôt un mode de rup ture mixte. Le tout p remier stade 
de l’amorçage a l’ air doit se faire de façon transgranulaire p uis se développ e très rap idement 
en intergranulaire. Les dimensions des reliefs observés semb lent corresp ondre d’ailleurs à la  
taille d e grains m ise en év idence lors  de la caractérisation au  M ET de la microstructure de 
l'alliage AA 6101 T9.  
 
Afin de confirm er qu’il s’agit bien d’une rup ture intergranulaire, des fils fins de 
diamètre 0,51  mm  ont été fragilisés au gallium avant d'être romp us manuellement. Le gallium  
est un métal liquide dont le p oint de fusion est d’environ 30°C et qui a p our p articularité de 
fragiliser  fortement l’a lumin ium  et ses alliages. Une fois p assé à  l’état liqu ide, il p énètre d ans 
l’alum inium p ar les joints de grains et forme un  film fin de solution solide riche en  gallium  
qui occasionne un e d écohésion  intergranulaire.  L'observation  du faciès d e rup ture ap rès ces 
essais de fragilisation p ar le gallium a mis en éviden ce que la rup ture intergranulair e obtenue 
était  très p roche visuellement de celle  observée ap rès des essais de fatigu e à l’air p our l'état 
métallurgiqu e T9 (Figure VI-9) ;  cela conf irmerait que l’ asp ect très granuleu x d e la  zone 
d’amorçage est bien rattaché à un mod e de rup ture intergranulaire. 
 
 












Figure VI-8 : Observations au MEB en électrons secondaires du faciès de rupture de l'alliage AA 6101 T9 après 
des essais de fatigue à l’air pour une sollicitation à 89% de la Rm (a) faciès complet (flèche rouge : zone 
d’amorçage ; flèche bleue : zone de transition ; flèche verte :  zone d’arrachement final) (b) et (c) zone 




Figure VI-9 : Observations au MEB en électrons secondaires du faciès de rupture de l'alliage AA 6101 T9 après 
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L’effet bénéfiqu e de la d iminution d e la  taille de grains sur les durées de vie en f atigu e 
est un résultat relativement classique. En  effet, celle-ci p eut avoir une influen ce aussi bien  sur 
la p hase d’amorçage que sur la p hase de p rop agation. Ainsi, lorsque la  taille  de grains 
diminue, la résistance locale au p assage des dislocations (effet Hall-Petch) est accrue. Durant 
la p hase de p rop agation, en p articulier  dans le  stade I, les joints de grains se  comp ortent 
comme des b arrières microstructurales fortes ay ant p our effet de diminu er le libre  p arcours 
moy en des fissures comme ont p u le montrer un certain nombre d’auteurs p our différents 
alliages d’alumin ium (Figure VI-10) [4-6]. Ainsi,  p lus la taille  de grain  est p etite, p lus ces 
barrières sont nombreuses et p lus il est difficile à la fissure courte de se p rop ager rap idem ent. 
 
 
Figure VI-10 : Rôle barrière des joints de grains sur la propagation de fissure de fatigue en stade I  [6]. 
 
Di Schino et al. ont également mis en éviden ce que la limite d’endurance au gmentait  
lorsque la taille  de grains dim inuait au  cours de leur étude sur l’influ ence de la taille d e grains 
sur les durées de vie en fatigue d’un acier ino xy dable [7-8]. 
 
Comme cela a déjà été discuté dans la p artie p résentant les essais statiques à l’air, le  
matériau à l’ état T9 semble ob éir à une loi de typ e Hall-Petch malgré la faible  taille de grains 
dont il fait  état. Rapp elons également que le matériau p résente une très forte densité de 
dislocations décou lant du p rocédé de mise en forme et rép arties aussi bien en  p osition 
intragranu lair e qu’intergranulaire. Les mécanism es de déformation actifs durant l’amorçage 
p our l’état métallurgiqu e T4 semblent donc être, p our l’état T9, affectés p ar la très faible taille  
de grains et l’écrou issage issu du p rocédé de mise en forme.  
 
Un p arallèle p eut être fait avec les matériau x nano cristallins qui sont des agglomérats 
de nanocr istaux jointifs, ou grains, avec des orientations différentes du réseau  atomique.  Dans 
ces conditions, les frontières entre les nanocristaux sont des barrières très efficaces à la  
p rop agation des d islocations. Pour qu e la d éformation p lastique s’étende dans un  grain  
adjacent, une contrainte critique do it être atteinte au n iveau  du jo int. C’est p ossible lorsque 
suffisamment de dislocations viennent s'emp iler contre le joint des deux grains. La contrainte 
ainsi concentrée dans le r éseau atomique du joint de grains est p rop ortionnelle au nombre de 
dislocations dans l'emp ilement. Elle p eut devenir alors suffisante p our p rovoquer le transfert 
ou l’ap p arition d’une dislocation dans le grain adjacent. Plus les grains sont grands, p lus les 
dislocations exerçant la contrainte sont nombreuses, et p lus il sera facile de p rop ager la  
déformation d’un grain à l’ autre, et inversem ent. Si la contrainte en tête d’emp ilement n’est 
p as suffisante, il sera nécessaire,  p our déformer le matériau,  d’ap p orter une contrainte externe 
supp lémentaire, d’autant p lus forte que les grains sont p etits sous p eine de fragiliser  les  joints 
de grains. 
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Dans notre cas, l’écrouissage découlant des div erses étap es du p rocédé de mise en  
forme a conduit à une très forte densité de dislocations au sein de la microstructure du 
matériau à l’état T9 ce qui doit normalem ent favoriser d’un côté la formation des bandes de 
glissement p ersistantes donc l’amorçage transgranu lair e mais aussi engendrer une relative 
fragilisation intergranu lair e en r aison d’une grand e densité de d islocations au x jo ints de 
grains. A côté de cela, la très faible  taille de grains doit rendre diff icile le dévelop p ement de la 
déformation de grains à  grains ce qui doit induire  aussi p etit  à p etit  une fragilisation d es joints 
de grains en p lus de celle gén érée p ar l’écrouissage. 
 
Afin de confirmer l 'hy p othèse d'un amorçage p ar rup ture mixte transgranulaire p uis 
intergranu lair e du fait , en p artie, d'un écrouissage p rélim inair e imp ortant du matériau à l’état 
métallurgiqu e T9, des essais d e fatigue à l 'air  ont été réalisés sur des ép rouvettes à l'état 
métallurgiqu e T4 p réalablem ent écrouies p ar traction à un taux de 25%.  
 
L'observation des f aciès de rup ture p our ces ép rouvettes met en éviden ce qu e 
l'amorçage est majoritairement de typ e transgranulair e (Figure VI-11 a). Cep endant, certain es 











Figure VI-11 : Observations au MEB en électrons secondaires du faciès de rupture de l'alliage AA 6101 T4 + e 
= 25%  après des essais de fatigue à l’air pour une sollicitation à 89% de la Rm (a)  zone d’amorçage (b) et (c) 
zone de transition transgranulaire-intergranulaire.  f = 50Hz ; R = 0,1 
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Ces zones n'ont p as été observées sur les faciès de rup ture de l'alliage AA 6101 T4. 
Ces essais montrent donc clairem ent que l'écrouissage joue un rôle aussi, en  p lus de celu i lié à  
l’effet taille de grains, sur l’app arition d’un mode de rup ture de typ e intergranulaire durant 
l’amorçage p our l'a lliage AA 6101 T9. La rup ture transgranulaire est p robablement également 
influencée p ar cet écrou issage p uisqu’il a déjà été montré d ans la littérature que l’ écrouissage 
favorisait  la formation des bandes de glissement p ersistantes donc l’amorçage transgranulaire  
Cep endant il n’est p as p ossible de statuer là-dessus en se limitant à comp arer les faciès de 
rupture des états T4 et T4 + e = 25% p uisque ces deux états p résentent des amorçages 
transgranulaires très similaires. 
 
1.2. Essais de fatigue sur des éprouvettes pré-corrodées en milieu NaCl 0,5M. 
 
L’effet de la p ré-corrosion sur les durées de vie en fatigue de l’alliage AA 6101 dans 
les trois états métallurgiqu es cités au d ébut de ce chap itre a été étudié af in de d écoup ler les 
effets des endomm agem ents de corrosion et de fatigue. Pour cela, des ép rouvettes ont été p ré-
corrodées en  milieu  NaCl 0,5M  p endant 72 heures p uis ont été sollicitées en  fatigue à l’air  
dans des conditions analo gues à celles du p aragrap he p récédent. 
 
1.2.1. Présentation des courbes d'endurance à l'air des éprouvettes pré-
corrodées. 
 
La Figure VI-12 p résente les courbes d’endurance à l’air obtenues p our les  
ép rouvettes p ré-corrodées en milieu NaCl 0,5M  p endant 72 heures. Des niveaux de 
chargem ent mécaniqu e identiques au x essais sur ép rouvettes non p ré-corrodées ont été 

























Figure VI-12 : Influence des traitements thermomécaniques sur la durée de vie en fatigue à l'air de l'alliage AA 
6101. Eprouvettes pré-corrodées en milieu NaCl 0,5M pendant 72 heures. f = 50Hz ; R = 0,1. * Les dispersions 
trop faibles sont non visibles pour l’état métallurgique T9 
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Le Tableau VI-3 récap itule les durées de vie en fatigue à l’air des ép rouvettes p ré-
corrodées p our les trois états métallurgiques ainsi que les durées d e vie d es ép rouvettes saines. 
Les résultats mettent en évidence de façon générale l’eff et néfaste de la p ré-corrosion sur les 
durées de v ie en fatigue. Des trois états métallurgiques consid érés, il semb lerait que ce soit 
l’état T9 qui soit le p lus sensible au traitem ent de p ré-corrosion p récédent la  sollicitation 
cy clique ; les états T4 et T4 + revenu le sont beaucoup  moins. Les observations des faciès de 
rupture coup lées aux caractérisations des co mp ortements en corrosion de chacun des états 
métallurgiqu es p résentées p récédemment dans ce manuscrit , devraient p ermettre d’exp liquer  
ces résultats. 
 
  S ans corrosion Pré-corrosion 
Ratio 
Nfpc/Nfsc * 
σ = 95% Rm 400.103 ± 130.103 233.103 ± 67.103 0,7 ±0,3 
σ = 89% Rm 580.103 ± 265.103 317.103 ± 31.103 0,7 ±0,3 T4 






σ = 95% Rm - - - 
σ = 89% Rm 100.103 ± 13.103 64.103 ± 26.103 0,66 ±0,33 T4 + 185°C-10h 
σ = 82,5% Rm 186.103 ± 50.103 187.103 ± 34.103 0,8 ±0,2 
σ = 95% Rm 836.103 ± 721.103 65.103 ± 4.103 0,32 ±0,3 
σ = 89% Rm 2295.10
3 ± 
1216.103 
126.103 ± 34.103 0,08 ±0,06 T9 
σ = 82,5% Rm 11588.10
3 ± 
8572.103 
538.103 ± 319.103 0,14 ±0,06 
Tableau VI-3 : Influence de la pré-corrosion sur la tenue en fatigue à l'air de l'alliage AA 6101 pour les  états 
métallurgiques T4, T4 + 185°C-10h et T9 (en nombre de cycles à rupture). f = 50Hz ; R = 0,1.*Nfpc = nombre 
de cycle à rupture pour les éprouvettes pré-corrodées et Nfsc = nombre de cycle à rupture pour les éprouvettes 
non-corrodées ; le ratio Nfpc/ Nfsc a été obtenu en prenant en compte la dispersion  
 
1.2.2. Observations des faciès de rupture des éprouvettes pré-corrodées. 
 
Les faciès de rup ture ont été observés au M EB ap rès les essais de fatigue à l'air sur des  
ép rouvettes p ré-corrodées p our les trois états métallurgiqu es. 
 
• Etat méta llurgique T4. 
 
La Figure VI-13 a  p résente le faciès d e rup ture d’une ép rouvette p ré-corrodée de 
l’alliage AA 6101 à  l’état métallurgique T4 qui a été soumise à une sollic itation mécanique 
cy clique dont la contrainte maxim ale est égale à 89% de Rm p our un rapp ort de charge égal à  
0,1. Trois zones sont de nouveau mises en évidence (flèch e rouge : zone d’amorçage ; flèche 
bleue : zone de transition ; flèche verte : zone de rup ture finale). L’observation de la zone 
d’amorçage met en éviden ce que la fissure s’initie au niveau d’un défaut de corrosion p ar 
p iqûres (cadre rou ge).  Ce défaut de corrosion, p our l’a lliage à l’état T4 en milieu  NaCl 0,5M , 
s’app arente à une p iqûre d’une vingtaine de microns de diam ètre dans le p lan d’observation ; 
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cette p iqûre s’est formée, si l’on se réfère au x r ésultats du chap itre IV, p ar dissolution de la 
matrice autour d’un p récip ité grossier intragranulaire Al-Fe-Si (Figure VI-13 b). Le chap itre 
biblio grap hique a  fait  état d’un grand nombre de travau x p ortant sur l’amorçage de fissures de 
fatigue sur les d éfauts de corrosion  localisée et en  p articulier les p iqûres. Cep endant, même si 
l’amorçage s’est p référentiellem ent localisé sur ce défaut de corrosion ici, il ne semble p as 
néanmoins qu e le temp s nécessaire à l’ ap p arition d’une fissure courte ait  été drastiquement 
raccourci étant donné le faible abattement en durée de v ie observé. 
 
 De p lus, le p ré-endommagement de corrosion  n’a p as d’influ ence sur le  mécanism e 
d’endommagement en  lui-mêm e. En eff et, le mode de rup ture demeure transgranulaire  et 
p résente toujours des facettes cristallograp hiques lisses entrecoup ées de zones ductiles 











Figure VI-13 : Observations au MEB en électrons secondaires du faciès de rupture de l'alliage AA 6101 T4 
après des essais de fatigue à l’air sur des éprouvettes pré-corrodées en milieu NaCl 0,5M pendant 72 heures 
pour une sollicitation à 89% de la Rm (a) faciès en entier (flèche rouge : zone d’amorçage ; flèche bleue : zone 
de transition ; flèche verte : zone de rupture finale) (b) zone d’amorçage : mise en évidence d’un défaut de 
corrosion (c) zone de rupture transgranulaire 
 
• Etat méta llurgique T4+ 185°C-10h. 
 
Tout comme p our l’état métallurgique T4, il semblerait que la p ré-corrosion n’ait que 
p eu d’influence sur les durées de vie en fatigue de l’alliage AA 6101 à l’état revenu p ré-
corrodé (Tableau VI-3).  
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Pour rapp el, les essais de f atigu e à  l’a ir sur ép rouvettes non corrodées ont montré que,  
p our cet état métallurgique, l’ amorçage se faisait  selon un mode de rupture intergranulaire  
p uis était  suivi d’une p hase de p rop agation stable p résentant des stries et des rivières. La 
Figure VI-14 a p résente le faciès de rup ture global obtenu  (flèche rouge : zone 
d’amorçage/p rop agation lente ; flèch e bleue : zone de transition ; flèche verte : zone de 
rupture finale). Aucun e différence majeure entre essais de f atigu e sur ép rouvettes saines et sur 
ép rouvettes p ré-corrodées n’est observable excep té évidemment dans la zone d’amorçage. 
 
Il y  est nettement visible que la f issure s’initie au n iveau d es défauts de corrosion  
intergranu lair e dont la p résence s’exp lique p ar la dissolution p référentielle des p récip ités 
anodiques M g2Si au niv eau des joints de grains. Ces résultats sont en accord avec l’ étude du 
comp ortement en corrosion de l’alliage AA 6101 T4 +185°C-10h, p résentée dans le chap itre 
V de ce m anuscrit . En effet, le  traitement de revenu  à 185°C  p endant 10 heures sensib ilise  
l’alliage d’alumin ium AA 6101 à la corrosion intergranu lair e du fait  de la p récip itation de 











Figure VI-14 : Observations au MEB en électrons secondaires du faciès de rupture de l'alliage AA 6101 T4 + 
185C-10h  après des essais de fatigue à l’air sur des éprouvettes pré-corrodées en milieu NaCl 0,5M pendant 72 
heures pour une sollicitation à 89% de la Rm (a) faciès en entier (flèche rouge : zone d’amorçage ; flèche 
bleue : zone de transition ; flèche verte :  zone d’arrachement final) (b) zone d’amorçage (c) zone de transition 
entre un endommagement intergranulaire et transgranulaire 
 
La Figure VI-14 b met clair ement en évid ence la transition entre la zone d’amorçage 
sur les défauts de corrosion  intergranulaire  et le  début de la p rop agation mixte  intergranulaire  
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p uis transgranulaire. Ainsi,  la  Figure VI-14 c montre la p résence d e riv ières et de zones lisses 
p résentant de nombreuses stries de fatigue. 
 
Finalem ent, le léger ab attement de la durée de v ie en fatigue p our cet état 
métallurgiqu e visible dans le Tableau VI-3 est donc à mettre au crédit de cet amorçage 
localisé sur les défauts de corrosion intergranulaire. La fissure s’initie de man ière  
sensiblement p lus p récoce qu’à l’air sans p ré-corrosion. 
 
• Etat méta llurgique T9. 
 
Cet état corresp ondant aux fils fins d e 0,51m m est clairem ent l’état métallurgique le  
p lus affecté p ar le traitement de p ré-corrosion d’un p oint de vue tenue à la fatigue à l’air. En  
effet, le nombre de cy cles à rupture diminue d’un ordre de grand eur ap rès 72 heures 
d’immersion en milieu NaC l 0,5M   (Tableau VI-3).  
 
La Figure VI-15 p résente les observations des faciès de rup ture obtenues p our les 
ép rouvettes p ré-corrodées et soumises à un chargement cy clique dont la contrainte maxim ale 
est égale à 89% de Rm. Il y  est nettement visible que l’amorçage se fait  au niveau de défauts 
de corrosion p ar p iqûres (Figure VI-15 a ;  cadre rou ge). La p ré-corrosion n’a en revan che p as 
d’effet sur les mécanismes d e rup ture qui demeurent in chan gés  p our les fils  fins p ar rap p ort à 
ceu x id entifiés p récédemment p endant les essais d e fatigue à l’air  sans p ré-corrosion. On 
retrouve un mode de rupture mixte, tout d’abord transgranulaire p uis très vite intergranulaire  






Figure VI-15 : Observations au MEB en électrons secondaires du faciès de rupture de l'alliage AA 6101 T9 
après des essais de fatigue à l’air sur des éprouvettes pré-corrodées en milieu NaCl 0,5M pendant 72 heures 
pour une sollicitation à 89% de la Rm (a) zone d’amorçage : mise en évidence d’un défaut de corrosion (c) zone 
de rupture mixte transgranulaire-intergranulaire. f = 50Hz ; R = 0,1 
 
Par ailleurs, les résultats ont mis en évidence une inversion des tenues en fatigue p our 
les états métallurgiques T4 et T9 lorsque l’on p asse d’ép rouvettes saines à des ép rouvettes 
p ré-corrodées. L’étude du comp ortement en corrosion de l’ alliage AA 6101 p our les états 
métallurgiqu es T4 et T9 n’a p as révélé de différences majeures de morp hologie de la  
corrosion. Il a  été observé un e dissolution de la matrice autour des p récip ités Al-Fe-Si et la  
création de p etites p iqûres au cours d’immersions en milieu NaCl 0,5M  p endant 72 heures. Il 
est donc raisonnable de p enser que la p rofondeur et la taille  des défauts de corrosion sont très 
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p roches p our ces deux états métallurgiques. Cep endant, on p eut facilement imaginer, en  
regard du r atio entre la  p rofondeur du défaut et les diam ètres des ép rouvettes (diamètre de 3,5  
mm p our l’état T4 et diamètre de 0,51 mm p our l’état T9) que ces défauts de corrosion vont 
être catastrop hiques d’un p oint de la tenue à la f atigu e dans le cas de l’ état métallurgique T9. 
 
1.3. Essais de fatigue-corrosion en milieu NaCl 0,5M. 
 
Les essais réalisés à l’air sur des ép rouvettes p ré-corrodées ont mis en évidence 
l’influen ce de la p ré-corrosion sur la tenue en  fatigue de l’alliage AA 6101 et en p articulier  
sur le stade d’amorçage de fissures de fatigue à p artir de défauts de corrosion localisée. Afin  
maintenant d’identifier si les endommagements de fatigue et de corrosion p euvent interagir  
simultanément, des essais de fatigue en m ilieu corrosif ont été réalisés p our les trois états 
métallurgiqu es.  
 
1.3.1. Présentation des courbes d'endurance en fatigue-corrosion. 
 
La Figure VI-16 p résente les courbes d'endurance obtenues lors des essais de fatigue-
corrosion p our les trois états métallurgiques considérés. Des niveau x de chargements 
























Figure VI-16 : Influence des traitements thermomécaniques sur la durée de vie en fatigue-corrosion de l'alliage 
AA 6101. Essais réalisés en milieu NaCl 0,5M. f = 50Hz ; R = 0,1. * Les dispersions trop faibles sont non 
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Le Tableau VI-4 récap itule les nombres de cy cle à rup ture en fatigue à l’air p our des 
ép rouvettes non corrodées et en fatigue-corrosion de l'alliage AA 6101 p our les trois états 
métallurgiqu es. Les rap p orts entre nombre de cy cles à rup ture p our une ép rouvette p ré-
corrodée et une ép rouvette saine sont rep ortés p our comp araison. 
 












0,58 ±0,16 0,7 ±0,3 





0,56 ±0,08 0,7 ±0,3 T4 






0,07 ±0,02 0,8 ±0,2 
σ = 95% Rm - - - - 
σ = 89% Rm 100.10
3 ± 
13.103 
49.103 ± 10.103 0,48 ±0,04 0,66 ±0,33 T4 + 185°C-
10h 




43.103 ± 6.103 0,24 ±0,03 0,8 ±0,2 





0,35 ±0,06 0,32 ±0,3 





0,27 ±0,09 0,08 ±0,06 T9 






0,16 ±0,11 0,14 ±0,06 
Tableau VI-4 : Durée de vie de  l'alliage AA 6101 pour les états métallurgiques T4, T4 + 185°C-10h et T9 (en 
nombre de cycl es à rupture) lors d'essais de fatigue à l'air et de fatigue-corrosion. f = 50Hz ; R = 0,1. * Nffc = 
nombre de cycl es à rupture pour les éprouvettes soumises à un essai de fatigue-corrosion, Nfpc = nombre de 
cycl es à rupture pour les éprouvettes pré-corrodées et Nfsc = nombre de cycles à rupture pour les éprouvettes 
non-corrodées ; les ratios Nfpc/ Nfsc et Nffc/ Nfsc ont été obtenus en prenant en compte la dispersion  
 
Quels que soient les états métallurgiques considérés, le ratio entre nombre de cy cles à 
rupture p our un essai de fatigue-corrosion et nombre de cy cles à rup ture p our une ép rouvette 
saine testée à l’air d iminu e lorsque le n iveau d e chargement est abaissé. De p lus, p our l’état 
métallurgiqu e T4, on observe que l’abattement de la tenue en f atigu e suite au x essais de 
fatigue-corrosion, et p ar comp araison aux essais de fatigue à l’ air (ratio Nffc/Nfsc), est p lus 
imp ortant que l’abattement mesuré sur les ép rouvettes p ré-corrodées (ratio Nfpc/Nfsc). Cette 
observation est égalem ent vérifiée p our l’état T4 + revenu. En revanche, il est beaucoup  p lus 
difficile de conclure p our l’état T9. Ces résultats suggèrent un effet de sy nergie entre fatigue 
et corrosion au moins p our les états T4 et T4 + revenu. 
 
1.3.2. Observations des faciès de rupture. 
 
Les faciès d e rup ture ont été observés au  M EB ap rès les essais d e fatigue-corrosion  
afin d’identifier d’éventuels ch an gem ents de mécanismes de rup ture dus aux interactions entre 
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• Etat méta llurgique T4. 
 
La Figure VI-17 p résente un faciès de rupture rep résentatif de l'alliage AA 6101 à 
l'état métallurgique T4 p our un chargem ent à 89% de la Rm. On y  retrouve trois zones 
distinctes : la zone d’amorçage (f lèch e rou ge), la zone de transition (flèche b leue)  et la  zone 
de rup ture finale (flèch e verte) (Figure VI-17 a).  
 
Pour rapp el, les essais de f atigu e à l'air  réalisés sur des ép rouvettes p ré-corrodées en  
milieu NaCl 0,5M  p endant 72 heures ont mis en évidence une in itiation de la fissuration sur 
les défauts de corrosion localisée conduisant à une durée d’amorçage raccourcie, le tout sans 
modification du mécanisme de rup ture qui demeure transgranulair e comme p our les essais de 
fatigue à l’a ir sur ép rouvettes saines. Les Figure VI-17 b, c, d et e p résentent la zone 
d'amorçage de la fissure de fatigue-corrosion et mettent ainsi en évidence un mécanisme 
d'endommagement mixte de typ e transgranulaire et intergranulaire. La p rincip ale différence 
entre ces essais et ceux menés à l’ air, sur ép rouvettes saines et p ré-corrodées, réside donc en 
l’ap p arition de surfaces intergranulaires qui corresp ondent bien au x tailles de grains d ans le  
sens transverse de l'alliage AA 6101 T4  p résentées dans le chap itre V de ce manuscrit  
(Figure VI-17 e). 
 
Pour terminer la  descrip tion du faciès de rup ture, les observations ont montré que la  
zone de transition était  de nouveau caractérisée p ar la p résence de no mbreuses fissures et 
l’ap p arition des p remières zones ductiles et que la zone de rup ture finale était  de typ e ductile à 
cup ules en lien av ec la p résence de p récip ités grossiers Al-Fe-Si. 
 
Ainsi, l’action simu ltanée des sollic itations mécaniqu es cy cliques et  
environnem entales conduit à une modif ication du mod e de rup ture en fatigue-corrosion de 
l'alliage AA 6101 T4. Au contraire des essais de fatigue à l'air sur des ép rouvettes p ré-
corrodées en milieu NaCl 0,5M  p endant 72 heures, les essais réalisés in situ mettent en 
évidence des interactions fortes entre corrosion et fatigu e. Cet eff et de sy nergie entre les deu x 
mécan ismes d'endomm agem ent sera exp liqué dans la seconde p artie de ce chap itre, ce 


























Figure VI-17 : Observations au MEB en électrons secondaires du faciès de rupture de l'alliage AA 6101 T4 
après des essais de fatigue-corrosion en milieu NaCl 0,5M  pour une sollicitation à 89% de la Rm (a) faciès 
globale (flèche rouge : zone d’amorçage ; flèche bleue : zone de transition ; flèche verte : zone d’arrachement 
final) (b), (c), (d) et (e) zone d’amorçage et zone de transition entre un endommagement transgranulaire et 
intergranulaire. f = 50Hz ; R = 0,1 
 
• Etat méta llurgique T4 + 185°C-10h. 
 
La Figure VI-18 a p résente le faciès de rup ture de l'alliage AA 6101 à l'état 
métallurgiqu e T4 + 185°C  obtenu ap rès un essai de fatigue-corrosion p our un chargem ent à 
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89% de la Rm dans une solution de NaCl 0,5M . On retrouve de nouv eau les trois zones 
décrites p récédemm ent (flèche rou ge : zone d’amorcage/p rop agation lente ; flèche bleue : 
zone de transition ; flèche verte : zone de rup ture finale).  
 
La Figure VI-18 b montre que le mode de rup ture dans la zone d'amorçage est de typ e 
intergranu lair e ductile. Cet amorçage est identique à celui observé lors des essais d'endurance 
à l'air sur  des ép rouvettes non corrodées. De p lus, l'observation de la zone d'amorçage met en  
évidence une transition entre une rupture intergranulaire et une rup ture transgranulaire lors 
des essais de fatigue-corrosion comm e cela av ait été observé p our les essais de fatigue à l’air  
Figure VI-18 c : cercle rouge). Cep endant, la comp araison des faciès de rupture observés sur 
des ép rouvettes non corrodées et testées en fatigue à l’a ir et ceu x obtenus p our les essais de 
fatigue-corrosion montre clairement que la p rop ortion de surfaces intergranulaires lors des 
essais de fatigue-corrosion est nettement sup érieure à celle observée sur des ép rouvettes non 
corrodées testées en fatigue à l’air. Il semblerait donc que l’env ironnem ent corrosif ait  un 
imp act direct sur l’endom magem ent de fatigue observ é p our l’état revenu com me cela a été 
relevé p récédem ment p our l’état T4. Il faut noter p ar a illeurs que les zones d e transition et de 
rupture finale, p our les ép rouvettes testées en fatigue-corrosion, sont identiques à celles 











Figure VI-18 : Observations au MEB en électrons secondaires du faciès de rupture de l'alliage AA 6101 T4 + 
185°C-10h après des essais de fatigue-corrosion en milieu NaCl 0,5M  pour une sollicitation à 89% de la Rm (a) 
faciès en entier (flèche rouge : zone d’amorçage ; flèche bleue : zone de transition ; flèche verte : zone 
d’arrachement final) (b) zone d'amorçage (c) zone de transition entre un endommagement intergranulaire et 
transgranulaire. f = 50Hz ; R = 0,1 
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• Etat méta llurgique T9. 
 
Les faciès de rup ture de l'alliage AA 6101 T9 ap rès essais de fatigue-corrosion en  
milieu NaCl 0,5M  ont été observés au M EB. Le faciès p résenté corresp ond à celui obtenu 
p our une sollic itation égale à  82,5% d e la Rm. La Figure VI-19 a  montre clair ement un  
amorçage de  la fissure au niveau d'un défaut de corrosion. La Figure VI-19 b met en 
évidence que l'endo mmagement est de ty p e mixte transgranu lair e-intergranulaire  com me p our 








Figure VI-19 : Observations au MEB en électrons secondaires du faciès de rupture de l'alliage AA 6101 T9 
après des essais de fatigue-corrosion en milieu NaCl 0,5M  pour une sollicitation à 82,5% de la Rm (a) zone 
d'amorçage au niveau d'un défaut de corrosion (b) zone de rupture mixte transgranulaire-intergranulaire. f = 
50Hz ; R = 0,1 
 
2. Discussion concernant l’effet de synergie entre les phénomènes de 
fatigue et de corrosion pour l’alliage AA 6101 
 
Les essais de fatigue réalisés en milieu NaCl 0,5  M  afin de caractériser le  
comp ortement en fatigue-corrosion de l'alliage AA 6101 p our les trois états métallurgiqu es 
considérés ont mis en év idence une influen ce du milieu sur les mécanismes de rup ture p our 
les trois états métallurgiques. I l p araît donc intéressant maintenant de discuter p lus 
sp écifiquement l’effet de sy nergie entre corrosion et fatigue. Cette réflexion a été menée 
essentiellem ent p our l’alliage AA 6101 à l’état T4. Ce sont les résultats de ce travail d’analy se 
qui sont  p résentés ci-dessous. Ensuite, des débuts d’exp lications ont été p rop osés p our 
interp réter le comp ortement en fatigue-corrosion des deu x autres états métallurgiqu es. 
 
2.1. Alliage AA 6101 T4 
 
2.1.1. Comparatif des courbes d'endurance.  
 
La Figure VI-20 rassemble les courbes d'endurance obtenues p our l’alliage AA 6101 
T4, p our des essais de fatigu e à l'a ir sur ép rouvettes saines et p ré-corrodées en m ilieu NaCl 
0,5M , et p our des essais de fatigue-corrosion d ans ce m ême milieu agressif. 
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Les résultats montrent clairement l'influ ence n éfaste de la corrosion sur les durées de 
vie en fatigue aussi bien p our les essais sur ép rouvettes p ré-corrodées que p our les essais de 
fatigue-corrosion. Pour rap p el, il a été montré que l’ étap e de p ré-corrosion, consistant en 72 
heures d’immersion en m ilieu NaCl 0,5M ,  engendrait de forts abattements en fatigue du fait  
de l'initiation p lus rap ide des fissures de fatigue au niveau des défauts de corrosion localisée 
(Figure VI-13). 
 
Pour ce qui concerne les essais de fatigue réalisés dans le milieu agressif, un  
abattement des durées de vie est égalem ent observé, du même ordre de grandeur que celui 
obtenu p our les essais sur ép rouvettes corrodées (sauf p our le p lus faib le n iveau  de 
chargem ent). Une simp le co mp araison des nombres de cy cles à rup ture obtenus p our des 
ép rouvettes p ré-corrodées d’une p art et des ép rouvettes immergées d’autre p art, p ourrait 
laisser p enser qu’aucun coup lage ne s’op ère entre fatigu e et corrosion p our des ch argem ents à 
95% et 89% de la Rm (Tableau VI-5). Cette analyse est néanmoins biaisée de p ar le fait  que 
les durées  d’im mersion en milieu contenant des ions chlorures  durant les  essais de fatigue-
corrosion sont très différentes d’un niveau de chargement à l’ autre et sont bien inférieures au x 
72h d’immersion continue ap p liquées p our le traitement de p ré-corrosion. Il semblerait donc 
qu’il y  ait  bien des interactions fortes entre corrosion et fatigue durant les essais de fatigue-
corrosion conduisant à un fort abattement des durées de vie en regard du temp s p assé dans le 
milieu corrosif. Pour conf irmer cette hyp othèse, il serait  intéressant de p ré-corroder nos 
échantillons en m ilieu NaCl 0,5M  p endant une durée équivalente au temp s moy en des essais 
de fatigu e-corrosion p uis de comp arer les durées de vie en fatigue obtenues Ces essais 






















Eprouvettes précorrodées NaCl 0,5M_72h
Essais de fatigue-corrosion en milieu NaCl 0,5M
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Figure VI-20 : Durée de vie en fatigue de l’alliage AA 6101 T4  pour des éprouvettes non corrodées, pré-
corrodées pendant 72h et immergées en milieu NaCl 0,5M pendant l'essai de fatigue. 
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Cet effet de sy nergie entre fatigue et corrosion, que révèle la comp araison des durées  
de vie en fatigue p our différentes conditions d’essais, app araît aussi à travers la modification 
du mode de rup ture p our les essais de fatigue-corrosion en co mp araison de ceu x obtenus ap rès 
des essais de f atigu e à  l'air sur ép rouvettes saines et p ré-corrodées en milieu  NaCl 0,5M 
p endant 72 heures. Il semble donc intéressant d’analy ser p lus finement les mécanismes de 




Essais à l’air : 
éprouvettes non 
corrodées 
Essais à l’air : 
éprouvettes pré-
corrodées 




NaCl 0,5M  
σ = 95% Rm 400.10
3 ± 130.103 233.103 ± 67.103 
254.103 ± 140.103 
durée d’essai = 1h30 
σ = 89% Rm 580.10
3 ± 265.103 317.103 ± 31.103 
348.103 ± 193.103 
durée d’essai = 2h 
σ = 82,5% Rm 9407.10
3 ± 1185.103 7513.103 ± 3238.103 
712.103 ± 217.103 
durée d’essai = 4h 
Tableau VI-5 : Durée de vie en fatigue de l’alliage AA 6101 T4 pour des éprouvettes non corrodées, pré-
corrodées pendant 72h et immergées en milieu NaCl 0,5M pendant l'essai de fatigue. 
 
2.1.2. Mécanisme de fatigue-corrosion de l'alliage AA 6101 T4. 
 
Un mécanism e de rup ture mixte transgranu lair e-intergranulaire a été observé lors des  
essais de fatigue-corrosion menés p our l’alliage AA 6101 T4 et ce, quel que soit le niveau de 
chargem ent considéré, alors que, p our les autres essais de fatigue (à l’ air, sur ép rouvettes 
saines et p ré-corrodées), seule  de la rup ture transgranulaire est observée. Les micro grap hies 
M EB obtenues p our un chargem ent mécan ique à 89% d e la  Rm et p résentées p récédemment 
sont donc rep résentatives de l'endommagement en fatigue-corrosion en m ilieu NaCl 0,5M  de 
l'alliage AA 6101 T4 (Figure VI-17). L’ap p arition d’un nouveau mode de rup ture, à savoir  
intergranu lair e, p ourrait donc être imp utable à des effets de sy nergie entre les mécanism es de 
fatigue et de corrosion. 
 
Afin de confirmer cette éventuelle interaction entre les sollicitations mécan iques de 
fatigue et les p hénomènes de corrosion et, en p articulier de déterminer si le typ e même de 
sollicitations mécaniques ap p liquées, c’est-à-dire statiques ou cy cliques, joue un  rôle   
p rép ondérant, des essais de traction lente en m ilieu NaCl 0,5M  ont été réalisés. Il s’agissait ici 
de caractériser le comp ortement en corrosion sous contrainte statique de l'alliage à l'état 
métallurgiqu e T4. Le but est avant tout de comp arer les faciès de rup ture de CSC statique à 
ceu x de fatigue-corrosion  p our voir si l’ap p arition du mode d e rup ture intergranu lair e est 
visible également en C SC statique. Pour ces essais, les vitesses de déformation ont été 
choisies afin que la durée des essais de CSC soit identique à la durée moy enne des essais de 
fatigue-corrosion. Trois durées d'essais ont donc été considérées à savoir 1h30, 2h et 4h p our 
resp ectivement des vitesses de déformation de 6,5.10-5s-1, 4,85.10-5s-1 et 2,4.10-5s-1.  Des 
essais p réalables à l’air ont été réalisés p our déterminer si la valeur de la vitesse de 
déformation ap p liquée avait un effet sur le comp ortement en traction. La Figure VI-21 
p résente les courbes caractéristiques de traction obtenues suite à ces essais à différentes 
vitesses de déformation. On y  voit clairement que la vitesse de déform ation n’a aucune 
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influence sur les p rop riétés mécaniques de l'a lliage AA 6101 T4 ce qui est p lutôt une bonne 
nouvelle  en p révision d es 3 essais de CSC  statique, et cela même s’il faut p ondérer ce résultat 
p ar le fait  que les mécanism es actifs durant les essais de CSC p euvent être sensibles à la  




















v = 10-3s-1 
v =  6,5.10-5s-1
v = 2,4.10-5s-1 
















Figure VI-21 : Influence de la vitesse de déformation sur les propriétés mécaniques en traction de l'alliage AA 
6101 T4 
 
La Figure VI-22 p résente la comp araison des résultats des essais de CSC et de traction  
obtenus p our une vitesse de 2,4.10-5s-1, soit p our une durée d'essai de 4 heures. Les deu x 
autres essais de CSC au x deu x autres vitesses de déformation ont conduit au x m êmes r ésultats 
et observations ; ils ne sont donc p as p résentés ici p ar souci de lisibilité.  
 
Ces résultats montrent que le milieu n'a p as d'influen ce sur les p rop riétés mécaniques  
du matériau p our les conditions d’essais ap p liquées. En eff et, aucun ab attement des p rop riétés 
mécan iques n'est mis en évidence lors d’un essai de CSC p ar rap p ort à un essai de traction à 
l’air. De p lus, l'observation des f aciès de rup ture, obtenus ap rès les essais de traction à l’air  et 
de CSC p our une vitesse de d éformation d e 2,4.10-5s-1, montre que l'interaction entre le  milieu  
et une contrainte mécanique statique ne conduit p as à une modification du mode 
d'endommagement du matériau. En effet, p our les deux typ es d'essai, le faciès de rup ture est 
de typ e ductile à cup ules une fois de p lus en lien av ec les p récip ités intermétalliqu es grossiers 
de typ e Al-Fe-Si (Figure VI-23 a et b). Ainsi, l'alliage n'est p as sensible à un p hénomène de 
corrosion sous contrainte p endant des essais de traction lente.  
 
Un essai supp lémentaire a été réalisé afin de confirm er que l’alliage AA 6101 T4 est 
insensible au x p hénomènes de corrosion sous contrainte, du moins dans les conditions 
d’essais testées. Ainsi, un essai de CSC  à dép lacement imp osé p our une sollicitation à 89% de 
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la Rm a été réalisé  en milieu NaC l 0,5M  p endant 5 jours ; l’essai a  été arr êté sans qu’il  n’y  ait  
eu rup ture de l’ép rouvette. De p lus, une observation détaillée de l’ép rouvette n’a p as mis en 
évidence de f issures sur le fût de l’ép rouvette. Ainsi, on p eut considérer que, dans les 
conditions d’essais, l’a lliage AA 6101  T4 est insensible au x p hénomènes d e corrosion  sous 






















Figure VI-22 : Courbes de traction et de CSC caractéristiques de l’alliage AA 6101 T4. 








Figure VI-23 : Observations  au MEB en électrons secondaires du faciès de rupture caractéristique de l’alliage 
AA 6101 T4 (a) essai de traction avec v = 2,4.10-5s-1 (b) essai de CSC avec 2,4.10-5s-1 
 
Sur la base de tous ces résultats, une discussion sur l’interaction entre p hénomènes de 
fatigue et de corrosion p eut maintenant être men ée p uisqu’il a été c lair ement m is en  évid ence 
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que p our l’état métallurgiqu e T4, il y  avait app arition d’un nouveau mode de rup ture du fait  de 
l’action simultanée de sollicitations cy cliques, et non p as statiques, et de la corrosion. 
 
L’ap p arition d’un mode de rup ture intergranulair e su ggère qu’ il se p roduit p ar moment 
une dim inution de l’énergie d e coh ésion des grains. De façon  générale,  p lusieurs p hénomènes 
d’origine aussi bien chim ique que mécaniqu e p euvent avoir un rôle sur l’énergie de cohésion  
des grains. Nous en ciblerons ici p rincip alem ent deux à savoir la corrosion et la p lasticité en 
p ointe de défaut, tous deux étant évidemment étroitement liés au x p rop riétés microstructurales 
du matériau.  Parmi les d ifférentes form es de corrosion, la corrosion intergranu lair e, co mme 
son nom l’indique, est un typ e de corrosion qui se localise au niveau des joints de grains et qui 
engendre au fin al la d écohésion d es grains. Ce typ e de corrosion app arait généralement p our 
les alliages d’alu miniu m p résentant une forte p récip itation intergranulaire coup lée ou non  à  la  
p résence d’une PFZ. Dans le  cas d e l’alliage 6101 à l’état T4, il a été  montré dans le  chap itre 
IV que celu i-ci était  justement insensible à ce genre de corrosion. D’un p oint de vue 
mécan ique, la rup ture intergranulair e p eut avoir p lusieurs origin es. Ainsi elle p eut être liée à  
la form ation de cup ules autours de p articules intergranulaires, à des p hénomènes d e cavitation 
sous conditions de fluage, à l’abaissement de l’énergie de surface, au x désorientations des 
grains, aux contraintes internes… Elle p eut également se p roduire lorsque les contraintes 
triaxiales p résentes dans la zone p lastique en p ointe de défaut, typ iquement une fissure de 
fatigue, atteignent un niv eau critique. Cep endant, si la rup ture intergranulaire observée n’av ait 
qu’une origine p urement mécaniqu e en lien av ec la fatigue, il n’est p as logique qu’elle n’ait 
p as été observée sur les faciès  de rup ture des ép rouvettes romp ues p ar fatigue à l’ air.  Notons, 
p our finir, que la ségrégation d’esp èces chimiques dans les joints de grains p eut également 
engendrer de la rup ture intergranulaire. 
 
Ces résultats p rouvent donc bien qu’il existe une sy nergie entre les p hénomènes de 
corrosion et de fatigue durant les essais de fatigue-corrosion réalisés sur l’ alliage 6101 à  l’état 
T4. Parmi tous les mécanismes de fatigu e-corrosion connus, celui qui p ourrait exp liquer  
l’ap p arition de cette rupture intergranulaire serait  celu i de la fragilisation p ar l’hy drogène.  
Dans le cas de la  fatigue-corrosion  aqu euse, l’hy drogène serait généré p ar les  réactions de 
corrosion et irait  p référentiellem ent se p iéger dans la zone p lastique en p ointe de défaut. Il 
p asserait ensuite en solution solide grâce au x lacunes et au x divers sites microstructuraux de 
p iégeage p our enfin accro itre le  dom mage de f atigu e. Pour exp liquer  l’eff et néfaste de 
l’hy drogène au sein de la zone p lastique, deux p rincip ales fam illes de mécanism es sont 
gén éralement avancées : HEDE p our Hy drogen-Enhanced DEcohesion et HELP p our 
Hy drogen-Enhanced  Localised  Plasticity . Le mécanisme de d écohésion  HEDE sup p ose la 
diminution de la contrainte d e cohésion du  réseau  due à  l’hy drogèn e, théorie  p rop osée tout 
d’abord p ar Troiano [9] p uis rep rise notamment p ar Oriani [10]. L’hy drogène en insertion 
dans la matrice et en p ointe de fissure diminuerait la d ensité de charges électriques entre les 
atomes et donc la force d’attraction interatomique. Lorsque la con centration en hy drogène 
atteindrait une valeur  seuil,  la  décoh ésion p roduirait  une m icrofissure qui alors se  p rop agerait. 
L’avancée de la fissure p ar ce mécanisme se p roduirait  suivant les p lans de clivage (très rare 
p our les CFC), aux interfaces p récip ités ou disp ersoïdes/ matrice (p as de p récip ités 
intergranu lair es p our l’état T4) ou bien au niveau des joints de grains. Le fait  que, dans le 
cadre de nos essais, les décohésions intergranu lair es n’ap p araissent qu’à quelques endroits 
p eut être exp liqué p ar différentes hyp othèses. La p remière est que la p roduction d’hy drogène 
cathodique reste modérée ce qu i, au vu de la durée des essais de f atigu e-corrosion, ne serait 
p as très surp renant. La seconde p ourrait être reliée à un  effet de l’or ientation p lus ou moins 
favorable d es grains vis-à-v is de la sollicitation mécaniqu e ce qu i ne f avoriserait p as 
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l’ap p arition d’une fragilisation intergranulaire. Finalement, il faut aussi rapp eler l’absence de 
p récip ités intergranulaires qui sont p robablement des sites p rivilégiés de p iégeage donc de 
fragilisation intergranu lair e p otentielle. 
 
Il ap p araît donc raisonnable de supp oser que le mécanisme de transition  
transgranulaire-intergranu lair e résulte d'une interaction forte entre les contraintes mécaniques 
cy cliques et la corrosion. Non seulement, la  création d'une f issure modifie lo calement les 
champ s de contraintes mais p ermet aussi la p énétration du milieu corrosif au sein du matériau,  
ce qui favorise la continuité des p hénomènes de corrosion localisée. C. Augustin a mis en 
évidence des  différen ces p our ce qui concerne le f ilm  de p assivité entre la  p ointe et les p arois 
latérales d 'un défaut lors de son étude sur le comp ortement en corrosion  sous contrainte de 
l'alliage AA 2024 T351 [11]. En effet, le film p assif est très fin en p ointe de défaut et, au 
contraire, très ép ais sur les p arois latérales. De la mêm e façon, on  p eut émettre l'hy p othèse 
qu'au cours d es essais de fatigue-corrosion  réalisés en m ilieu NaCl 0,5M  p our l’alliage AA 
6101 T4, la p ointe de fissure, métal actif, est un site anodique et les p arois latérales p assives, 
qui constituent une surface nettement p lus grande, sont des sites cathodiques. La diff érence de 
surface entre les deu x sites électrochim iques favorise la p rop agation du défaut p ar un 
p hénomène de corrosion localisée. Ainsi, nous avons bien un coup lage entre la corrosion et un 
champ  de contrainte accru en p ointe de fissure qui p eut favoriser la d écohésion  intergranulaire  
de certains grains orientés favorablement du matériau à l'état métallurgique T4. En eff et, on ne 
p eut p as omettre l'effet de l'orientation des grains, étant donné qu e l 'ensemb le d e la f issure ne 
se p rop age p as selon un mécanisme d e rup ture intergranulaire, comm e cela a été dit 
p récédemment. Le coup lage entre les contraintes mécaniqu es et la corrosion favorise  le  
mécan isme de transition transgranulaire-intergranu lair e. De p lus, on p eut émettre l'hyp othèse 
que l'hy drogène lib éré lors des p hénomènes de corrosion p eut diffuser, s'accumuler dans la  
zone de déformation p lastique en p ointe de fissure, p uis fragiliser le joint de grains en avant 
du défaut en abaissant son énergie de cohésion. Ces hy p othèses p ourraient ainsi exp liquer  
l'effet de sy nergie entre la fatigue et la corrosion, et la forte sensibilité de l 'alliage AA 6101 T4 
à la  fatigue-corrosion.  Bien  entendu, ces hy p othèses mériteraient d’être vér ifiées. Des 
méthodes d’analy se locale p ourraient notamment être mises en œuvre p our essay er de détecter 
et de localiser l’hy drogèn e dans le matériau. Cela fait  p artie des p ersp ectives de ce travail de 
thèse. On p eut toutefois, avant de con clure,  se p oser la  question de la  validité de ces 
hyp othèses p our les autres états métallurgiques. 
 
2.2. Alliage AA 6101 T4 + 185°C-10h. 
 
La comp araison des faciès de rup ture de l’alliage AA 6101 T4 + 185°C-10h observés 
sur des ép rouvettes non corrodées, testées lors d’essais de fatigu e à  l’air,  et ceu x obtenus p our 
les essais de fatigue-corrosion, ne met p as en évidence de modification du mécanisme 
d’endommagement. En effet, le mode de rupture dans la zone d'amorçage est de typ e 
intergranu lair e ductile. De p lus, l'observation p récise de la zone d'amorçage met en évid ence 
une transition entre une rupture intergranulaire et une rup ture transgranulaire lors des essais de 
fatigue-corrosion com me cela avait été observé p our les essais de fatigue à l’air  (Figure VI-18 
c : cercle rou ge). Cep endant, une observation p récise du faciès de rup ture montre clairement 
que la  p rop ortion de zones de rup ture intergranulaire, obtenue lors d es essais de fatigue-
corrosion, est nettement sup érieure à celle observée sur des ép rouvettes non corrodées testées 
en fatigu e à l’a ir. Il semblerait donc que l’env ironnem ent corrosif ait  un imp act direct sur 
l’endomm agem ent de fatigu e observé p our l’état revenu com me cela a été relevé 
p récédemment p our l’état T4. Ceci p ourrait également s’exp liquer p ar un mécanisme 
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analo gue à celui discuté dans le p aragrap he p récédent p our l’état T4. Un coup lage entre la  
fatigue et la corrosion en gendrerait un p hénomène de fragilisation p ar l’hy drogène localisé  
aux jo ints de grains, d’autant p lus que, p our cet état métallurgique, une forte densité de 
p récip ités intergranulaires M g2Si et l’existence d'un e PFZ ont été mises en éviden ce. 
 
2.3. Alliage AA 6101 T9 
 
L’alliage 6101 à l’ état T9 semble être le seul état métallurgique p our lequel 
l’interaction entre les p hénomènes de fatigue et de corrosion est absente ou du moins p as 
nettement visible. En effet, p our les fils fins, le moindre défaut de corrosion localisée 
surfacique va im médiatement p rovoquer l’amorçage et la rup ture rap ide des fils du fait  de leur  
diamètre extrêmement faible co mme le p rouvent les Figure VI-15 et Figure VI-19. Ce n’est 





Le comp ortement en fatigue et fatigue-corrosion de l’alliage AA 6101 p our différents 
états métallurgiqu es rep résentatifs chacun d’un certain stade du p rocédé d e m ise en form e a 
été étudié. 
 
Pour ce qui concerne le comp ortement en fatigu e à l’ air observé sur des ép rouvettes saines, les 
résultats ont montré que le traitement de rev enu conduit à un fort abattement des durées de vie  
en fatigue à l’air,  du fait  de la p résence de p récip ités intergranulaires M g2Si et d’un PFZ, non 
observés p our l’état métallurgique T4. Ces p récip ités favorisent une rup ture intergranulaire  
tandis que l’endommagement est transgranulaire p our l’état métallurgique T4. Le p rocédé de 
mise en  forme comp let qui condu it à l’obtention du p roduit semi-fini semble au gmenter les 
p rop riétés en fatigue de l’ alliage AA 6101 p ar un mécan isme de ty p e Hall-Petch.  
 
De manière générale, la p ré-corrosion conduit à un abattement des durées de vie en 
fatigue de l’alliage AA 6101. Cet abattement est dû à l’amorçage p référentiel des fissures de 
fatigue au niv eau des défauts de corrosion localisée m ais sans modification majeure d es 
modes de rup ture. L’inversion  des p rop riétés p our les états métallurgiques T4 et T9 p eut 
s’exp liquer p ar un e notion de taille critique de d éfauts de corrosion rap p ortée aux dim ensions 
de l’ép rouvette.  
 
Les essais in situ réalisés afin de caractériser le comp ortement en fatigue-corrosion en  
milieu contenant des ions chlorures de l’alliage AA 6101, en considérant les traitements 
thermomécan iques, ont mis en  évid ence une forte interaction entre les contraintes mécaniqu es 
cy cliques et environn ementales p our les états métallurgiques T4 et T4 + revenu.  En effet, une 
modification du mécanism e d’endom magement a été observée lors des essais in situ p our 
l’alliage AA 6101 T4. Ainsi, un endommagem ent intergranulaire a été mis en évidence ; il  
p ourrait  être exp liqué p ar un mécanisme de fr agilisation p ar l’hy drogène découlant d’une 
interaction entre les sollic itations mécaniqu es cy cliques et la corrosion, mécanisme 
classiquem ent évoqué dans la littérature p our exp liquer le comp ortement en fatigue-corrosion  
des alliages d’alum inium. Pour l’ état T4 + revenu, une augmentation de la fr action de zones 
de rup ture intergranulair e a été observée ce qu i suggère aussi un eff et de sy nergie entre fatigue 
et corrosion. Pour l’état T9, en revanche, il est difficile d e conclure co mp te-tenu de la 
dimension des ép rouvettes. 
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Conclusions et perspectives 
 
Cette thèse s’est inscrite dans un p rogramm e de dévelop p ement technologiqu e de la  
société LEONI qui cherch e à  utiliser des p roduits en alu miniu m dans les faisceau x électriques 
automobiles, sachant que le cuivre est actuellement le m atériau constitutif de l’âme d es 
conducteurs électriques automobiles. Une étude p réliminair e, basée sur la création d’une 
matrice multicritère  réalisée en  considérant l’ensemb le d es sollicitations en serv ice des câbles 
électriques automobiles, a p ermis d’identifier les alliages d’alumin ium AA 6101 et AA 1310 
comme d e p ossibles alternatives au cuivre. Cep endant, cette matrice multicritère a été 
construite sans que ne soient p ris en comp te de nombreu x p aramètres m icrostructuraux liés 
notamment à la f abrication du p roduit semi-fini, dit  « p roduit élémentaire »,  à savoir  le  
monobrin. Effectivem ent, le  p rocédé de m ise en  form e utilisé  se d éfinit co mme une 
succession d’étap es de tréfilage entrecoup ées de traitements de r evenu  interméd iaire,  ch acune 
de ces étap es influençant les p rop riétés finales du matériau. De p lus, l’étude du cy cle de vie  
du matériau a mis en évidence que le p roduit élémentaire était  soumis à un environnement 
comp lexe coup lant des contraintes environnem entales et des contraintes mécaniqu es 
vibrationnelles p ouvant induire des endommagem ents en corrosion et en fatigue-corrosion, et 
p ar conséquent réduire la durée de vie des p roduits. Ainsi le but de cette thèse était  de 
s’intéresser à la durabilité du p roduit élémentaire ; l’ étude s’est focalisée sur un alliage 
d’alumin ium p otentiellement utilisable à savoir l’alliage AA 6101, l’alliage AA 1310 servant 
p rincip alement de référence.  L’inf luence des traitem ents thermomécaniqu es, liés au p rocédé 
de mise en forme de ce p roduit élémentaire, sur la microstructure du matériau, ses p rop riétés 
mécan iques statiques et sous sollicitations cy cliques, et son comp ortement en corrosion a été 
étudiée. 
 
Ainsi, dans un p remier temp s, le co mp ortement en corrosion de l’ alliage AA 6101 à  
l’état métallurgiqu e T4, état de base de l’éb auche utilisée p our fabriquer le monobr in, en  
milieu contenant des  ions ch lorures, a  été caractérisé.  Cela a p ermis de constituer une base de 
résultats utilisés p ar la suite p our identifier les effets du p rocédé de mis en forme des fils fins 
sur les p rop riétés de l’alliage. Les résultats ont montré que le comp ortement en corrosion de 
l’alliage AA 6101 T4 est très fortement influencé p ar sa microstructure et en p articulier p ar les 
p récip ités intermétalliques Al-Fe-Si. Ces p récip ités jouent le rôle de cathodes locales au sein  
de la m atrice d’alumin ium et favorisent ainsi la dissolution de la matrice à leurs env irons 
lorsque le matériau est maintenu à son p otentiel libre. De p lus, la distribution volumiqu e de 
ces p récip ités grossiers influ ence fortement l’a llure  des courb es de p olarisation 
p otentiocinétique globale qui p euvent p résenter un (cas n°1) ou deux (cas n°2) p otentiels de 
rupture selon la fraction surfacique de p récip ités Al-Fe-Si sur l’é lectrode de travail. 
 
L’étude de l’inf luence des traitements thermomécan iques, liés au p rocédé de mise en  
forme des  fils f ins, sur le comp ortement en corrosion  de l’alliage AA 6101  en milieu  NaCl  a  
mis en évidence l’eff et de chacune des étap es du p rocédé de mise en forme de ces fils sur les 
p rop riétés globales du matériau. En effet, les résultats ont montré que ces traitements, bien 
que n’ay ant p as d’influence sur la p récip itation grossière p résente au sein de l’alliage AA 
6101, modifient fortement la microstructure du matériau, à savoir sa taille de grains, la  
p récip itation fine intragranulaire ou intergranu lair e. 
 
Ainsi, en accord avec la biblio grap hie réalisée sur les a lliages de la série 6 xxx, le  
traitement de revenu conduit à un durcissement structural du matériau, dû  à la p récip itation de 
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nombreuses p hases durcissantes β’’, β’ et β-M g2Si, ce qu i se traduit p ar une forte 
augmentation des p rop riétés mécaniques de l’alliage AA 6101. Le traitement de rev enu à  
185°C p endant 10 heures conduit à un d ép lacem ent des p otentiels de rup ture vers des 
p otentiels p lus cathodiques et sensibilise le matériau à  la  corrosion  intergranulaire,  tandis que 
le matériau à l’état métallurgique T4 est uniquement sensible à la corrosion p ar p iqûres. 
Effectivem ent, ce traitement de revenu conduit à la formation de p récip ités intergranulaire  
M g2Si et d’une PFZ. Ces p hases intergranulair es constituent des zones anodiques au sein du 
joint de grains, se dissolvant en p résence d’agents agressifs et favorisant ainsi la p rop agation 
de la corrosion intergranulaire. 
 
Les résultats ont mis en év idence des effets antagon istes entre l’écrou issage, dû à la  
p remière étap e de tréfilage du p rocédé de mise en forme, et le traitement de revenu à 185°C 
p endant 10h, p our ce qui concerne le co mp ortement en corrosion de l’alliage AA 6101. 
L’écrouissage  condu it à un léger anoblissement du matériau contrairement à ce qui est 
observé p our les échantillons revenus. Ce résultat p eut s’exp liquer, en p articulier, p ar la 
fragmentation des p récip ités grossiers Al-Fe-Si corrélée à une homo généisation de leur  
distribution au sein de la matrice. Le second effet antagoniste mis en évidence concerne la  
sensibilisation du matériau à la corrosion intergranu lair e. En effet, un fort taux d’écrouissage 
p récédant un traitement de revenu  (état métallurgique T8) semble annih iler  la form ation de 
p récip ités M g2Si au x jo ints de grains et favorise ainsi la  tenue à la corrosion intergranu lair e de 
l’alliage AA 6101 qui r este cep endant sensible à la corrosion p ar p iqûres. La caractérisation 
du comp ortement en corrosion d’échantillons p lus faiblement écrouis, de l’ordre de 10 ou  
20%, p uis revenus, a montré que le tau x d’écrouissage imp osé au cours du p rocédé de m ise en  
forme est un p aramètre essentiel qu’il est nécessaire de contrôler lors de la mise en forme du 
p roduit élémentaire afin d e garantir une bonn e tenue  au x p hénomènes de corrosion localisée. 
 
L’étude de l’influ ence des traitem ents thermomécan iques sur la m icrostructure, les  
p rop riétés mécaniques et le comp ortement en corrosion de l’alliage AA 6101 a mis ainsi en  
évidence que certains verrous techno lo giques d emeurent et doiv ent encore être étudiés af in de 
garantir la  cap acité d e l’ alliage d’alu miniu m AA 6101 à  deven ir une solution d’aven ir p our la  
fabrication d e câb les électriques. En eff et, actuellement les p rocédés d e mise en forme utilisés 
imp liquent des vitesses en sortie de filière de l’ordre 20 m.s-1. Les résultats ont mis en 
évidence que les p aramètres taux d’écrou issage et vitesse de déformation, imp osés au cours de 
l’étap e de tréfilage p récédant le  traitement de r evenu, inf luencent clairem ent la microstructure 
finale  du matériau.  Ainsi, i l serait  intéressant de comp léter cette étude en év aluant l’influ ence 
de la vitesse de déformation à tau x d’écrou issage fixe sur les p rop riétés globales du matériau. 
 
Enfin, le  comp ortement en fatigu e de l’alliage AA 6101 a été caractérisé grâce au tracé 
de courbes d’endurance réalisées à l’air, sur des ép rouvettes non corrodées. Lorsque l’alliage 
AA 6101 est à l’état métallurgiqu e T4, le mode d e rup ture observé est de typ e intragranulaire.  
L’influen ce d es traitements thermomécaniqu es et du m ilieu a été étudiée en réalisant d es 
essais de fatigu e sur des ép rouvettes d’alliage AA 6101 dans différents états métallurgiqu es, 
d’abord sur des ép rouvettes p ré-corrodées en milieu  NaCl 0,5M  p endant 72 heures, p uis in  
situ dans une solution corrosive de NaC l 0,5M . Les résultats ont montré que les traitements 
thermomécan iques influen çent fortement les durées de vie et les mécanism es mis en jeu lors 
des p hases d’amorçage et de p rop agation lente  du matériau. Ainsi, p our les essais de f atigu e à  
l’air, le traitement de r evenu condu it à un fort abattement des p rop riétés en fatigue d e l’ alliage 
AA 6101, dû à la p résence de p hases intergranulair es M g2Si et d’une PFZ qui font app araître 
une rup ture intergranulaire. Le p rocédé de mise en forme comp let qui conduit à l’obtention du 
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p roduit élémentaire,  au gm ente les  p ropriétés en fatigue d e l’ alliage AA 6101 et se traduit p ar 
une rupture majoritairement intergranu lair e. Ce résultat s’exp lique en p artie p ar la très faible 
taille de grains observab le p our cet état et qui constitue un frein à la déformation p lastique et à 
la p rop agation de fissures. 
 
Pour les trois états métallurgiqu es considérés, la  p ré-corrosion en milieu NaC l 0,5M  
conduit à un abattement des p rop riétés en fatigue de l’alliage AA 6101 sans modification des 
mécan ismes de rup ture. Cet abattement est dû à un amorçage p lus p récoce des fissures de 
fatigue au niveau de défauts de corrosion localisée.  
 
Les essais in situ réalisés afin d e caractériser le comp ortement en fatigue-corrosion, en  
milieu contenant des ions chlorures, d e l’ alliage AA 6101 semblent montrer un e interaction 
entre fatigu e et corrosion p our l’état métallurgique T4 et T4 + revenu. En eff et, un 
endommagement intergranulaire a été mis en évidence lors des essais de fatigue-corrosion en  
milieu NaCl 0,5M  p our l’état métallurgique T4. Ces interactions entre les contraintes 
mécan iques cy cliqu es et environn ementales se  traduisent p ar l’ap p arition ou bien le  
renforcem ent du mode d e rup ture de typ e intergranulaire ce qu i p eut être imp uté à un 
mécan isme de rup ture assistée p ar l’hy drogène.  
 
Pour comp léter cette étude, il serait  intéressant de p ouvoir évaluer le rôle du coup lage 
entre les sollicitations mécaniques et environnementales sur les vitesses de p rop agation des 
fissures de fatigu e-corrosion p ar le biais d'essais classiques de mécanique d e la rup ture sur des 
ép rouvettes p ré-entaillées. Bien entendu, ces essais ne p ourraient être réalisés que sur 
l’ébauch e revenu ou  non, étant donné l’imp ossibilité d’usiner d es ép rouvettes dans le fil fin de 
diamètre 0,51 mm. Con cernant l’ effet de sy nergie entre f atigu e et corrosion p our l’état 
métallurgiqu e T4, il serait  intéressant d’app rofondir les recherches sur le rôle  d’esp èces 
fragilisantes telles que l’hy drogène et le  rôle  que p euvent avoir  les r eliefs 
d’extrusions/intrusions sur son adsorption. Des analy ses p lus locales seraient alors riches en  
enseignem ent en p articulier si elles p ermettaient la localisation de l'hy drogèn e dans le  
matériau. 
 
En bref, l’ensemb le des résultats met en évidence un fort coup lage environn ement-
microstructure-état de contraintes avec un rôle p rimordial d es traitements thermomécaniqu es 
sur les microstructures et donc sur les p rop riétés mécaniques statiques et sous sollicitation 
cy clique et sur le comp ortement en corrosion du matériau. 
 
 L’objectif de la thèse était  de s’intéresser au p roduit élémentaire, à savoir le fil fin  
constitutif de l’âme du câb le. Ainsi, au cours de ces travaux, les enjeu x techniques liés à  
l’assemblage des câbles et des p ièces de connectiques n’ont p as été considérés. LEONI utilise  
actuellement deux p rocédés d’assemblage, à savoir le sertissage et le soudage p ar ultrason. 
Ces deux p rocédés d’assemblage induisent une déformation p lastique p ermanente des brins 
d’alumin ium et conduisent à un écrouissage local des matériau x. Dans le cas du soudage p ar 
ultrasons, une augmentation locale d e la temp érature est observée. On retrouve ainsi le  
p roblème lié à  l’ influen ce d e l’ écrouissage et des traitem ents combinés sur les p rop riétés 
finales du matériau. I l serait  donc intéressant de comp arer les résultats de nos travaux de thèse 
à des exp ertises comp lémentaires sur des p ièces assemblées af in d’évaluer les durées de vie  
des p roduits finis. 
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Par ailleurs, deu x autres p roblèmes p euvent se p oser dans les cas des p ièces 
assemblées. Le p remier p roblèm e est le  fait  de l’utilisation actuelle  de p ièces de connectiques 
en cuivre cap ables d’en gendrer d es p hénomènes de corrosion galvaniqu e p otentiellement 
néfaste sur les durées de vie  des assemblages. De p lus, les p remières observations réalisées au  
laboratoire LEONI ont mis en év idence une forte hétérogénéité,  sur l’ensemble d e la p ièce 
sertie ou soudée, concernant le tau x d’écrasement des brins lors des p rocédés d’assemb lage.  
Cette hétérogénéité se traduit p ar la p résence d e nombreuses p orosités. Ainsi, la création de 
zones confinées p ourrait amp lifier les m écan ismes de corrosion des assemblages. Il serait  
donc intéressant d’en évaluer les cin étiques de corrosion. 
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Contraintes primaires Propiétés du matériau Cu ETP (standard) recuit Etat recuit Taux d'écrouissage 40% Taux d'écrouissage 70%
Résistivité électrique (Ω.m) 1,710.10^-8 2,655.10^-8 
Conductivité électrique (S/m) 59,6.10^6 37,7.10^6 
température Capacité calorifique (J/(K.kg)) 385 900
Densité 8,89 2,7
Conductivité thermique (W/(K.m)) 391 237
Coefficient thermique (/K) 3,93.10^-3 4,00.10^-3 
Bonne tenue à la corrosion Bonne tenue à la corrosion 
Tenue à la corrosion Aucune réaction avec l'eau pour pH compris entre 4 et 9
Formation de couche d'oxyde car stablité de l'alumine
Corrosion Passivation CuO avec l'air
Stabilité de la couche d'oxyde métal + noble que l'aluminium métal - noble que le cuivre
Résistance à la rupture Rm (MPa) 230 40 à 50 80 à 90 90 à 100 
Limite d'élasticité Rp0,2 (MPa) 60 15 à 20  50 à 60  65 à 75 
Mécanique Allongement à rupture 45% 50 à 70% 15 à 20% 10 à 15%
E (Module d'Young) (GPa) 120-125 66-69 
Module de cisaillement (Gpa) 48 25-26 
Dureté Vickers 50 120 à 140  220 à 240 260 à 280  
Aptitude à être soudé Très bonne pas d'information 
Liaison électrique Point de fusion (°C) 1085 660
Soudabilité
Apport de matière suplémentaire pas d'apport de matière pas d'information 
Pas d'influence de l'écrouissage
pas d'information 





La résistivité augmente légèrement avec l'écrouissage
La conductivité diminue légèrement avec l'écrouissage
Pas d'influence de l'écrouissage
Pas d'influence de l'écrouissage
Pas d'information sur l'influence de l'écrouissage 
Pas d'information sur l'influence de l'écrouissage 
 








AA 1310 AA 1370 AA 1050 AA 1060 
Contraintes primaires Propiétés du matériau F H18  O H18
Résistivité électrique (Ω.m) 2,9.10^-8 2,82.10^-8 2,81.10^-8 2,83.10^-8
Conductivité électrique (S/m) 34,48.10^6 35,46.10^6 35,59.10^6 35,34.10^6
température Capacité calorifique (J/(K.kg)) 960 900 900 900
Densité 2,71 2,705 2,705 2,705
Conductivité thermique (W/(K.m)) 230 234 231 230
Coefficient thermique (/K) 4,00.10^-3 4,00.10^-3 4,00.10^-3 4,00.10^-3
Générale A A A A
Corrosion Marine A B B A
Sous contrainte A A A A
Résistance à la rupture Rm (MPa) 160 186 76 131
Limite d'élasticité Rp0,2 (MPa) 95 165 28 124
Mécanique Allongement à rupture (%) 15 1,5 39 6
E (Module d'Young) (GPa) 69 69 69 69
Module de cisaillement (Gpa) 70 103 62 76
Dureté Brinell - - - 35
Aptitude à être soudé
à l'arc A A A A
Liaison électrique par résistance A A A A
Soudabilité par brasage A A A A
Point de fusion (°C) 645 à 655 646 à 657 646 à 657 646 à 657
Apport de matière - AA 1050 et AA 4043 AA 1050 et AA 4043
A B A BMise en forme
Légende
Mise en forme A = tres bon, B= bon, C=assez bien, D= mauvais à éviter
Corrosion globale A et B pas besoin de protection, C et D doivent etre protégés
Soudage A = tres bonne aptitude au soudage, B= bonne aptitude au soudage , C=aptitude au soudage limité, D= alliage non soudable
Corrosion sous contrainte A = pas de rupture, B= rupture en laboratoire en TC, C=rupture en service en TC mais pas en TL, D= rupture en service en TL
 








AA 2017 AA 2117 AA 2014 AA 2219
Contraintes primaires Propiétés du matériau T4 T4 T3-T4 T37
Résistivité électrique (Ω.m) 5,1.10^-8 4,30.10 -^8 5,10.10^-8 6,2.10^-8
Conductivité électrique (S/m) 19,61.10^6 23,26.10^6 19,61.10^6 16,13.10^6
température Capacité calorifique (J/(K.kg)) 920 880 920 864
Densité 2,79 2,75 2,8 2,84
Conductivité thermique (W/(K.m)) 134 155 134 114
Coefficient thermique (/K) 4,00.10^-3 4,00.10 -^3 4,00.10^-3 4,00.10^-3
Générale C C C D
Corrosion Marine D C D D
Sous contrainte C A C C
Résistance à la rupture Rm (MPa) 425 295 427 393
Limite d'élasticité Rp0,2 (MPa) 275 165 290 317
Mécanique Allongement à rupture (%) 22 24 20 11
E (Module d'Young) (GPa) 73 71 73 73
Module de cisaillement (Gpa) 260 195 260 255
Dureté Brinell 105 70 105 117
Aptitude à être soudé
à l'arc D C D A
Liaison électrique par résistance A B A A
Soudabilité par brasage B B B C
Point de fusion (°C) 510 à 640 550 à 650 507 à 638 545 à 645
Apport de matière - - -





A = tres bon, B= bon, C=assez bien, D= mauvais à éviter
A = tres bonne aptitude au soudage, B= bonne aptitude au soudage , C=aptitude au soudage limité, D= alliage non soudable
Corrosion sous contrainte A = pas de rupture, B= rupture en laboratoire en TC, C=rupture en service en TC mais pas en TL, D= rupture en service en TL
Soudage
A et B pas besoin de protection, C et D doivent etre protégés
 








AA 3003 AA 5005 AA 5050 AA 5052
Contraintes primaires Propiétés du matériau H18 H18 H38 H38
Résistivité électrique (Ω.m) 4,3.10^-8 3,3.10^-8 3,4.10^-8 5,0.10^-8
Conductivité électrique (S/m) 23,26.10^6 30,30.10^6 29,41.10^6 20,00.10^6 
température Capacité calorifique (J/(K.kg)) 893 900 900 900
Densité 2,73 2,7 2,69 2,68
Conductivité thermique (W/(K.m)) 155 201 193 138
Coefficient thermique (/K) 4,00.10^-3 4,00.10^-3 4,00.10^-3 4,00.10^-3 
Générale A A A A
Corrosion Marine B B B B
Sous contrainte A A A A
Résistance à la rupture Rm (MPa) 200 200 220 290
Limite d'élasticité Rp0,2 (MPa) 185 193 200 255
Mécanique Allongement à rupture (%) 4 4 6 7
E (Module d'Young) (GPa) 69 69 69 70
Module de cisaillement (Gpa) 110 110 140 165
Dureté Brinell 55 - 63 77
Aptitude à être soudé
à l'arc A A A B
Liaison électrique par résistance A A A B
Soudabilité par brasage A A A B
Point de fusion (°C) 643 à 654 632 à 652 627 à 652
Apport de matière AA 1050, AA 4043 et AA 5356 AA 1050, AA 4043 et AA 5356 AA 4043, AA 5356 et AA 5854 AA 4043, AA 5356 et AA 5854
C C C C
Mise en forme A = tres bon, B= bon, C=assez bien, D= mauvais à éviter
Corrosion globale A et B pas besoin de protection, C et D doivent etre protégés
Corrosion sous contrainte A = pas de rupture, B= rupture en laboratoire en TC, C=rupture en service en TC mais pas en TL, D= rupture en service en TL












AA 5154 AA 5254 AA 5456 AA 5056
Contraintes primaires Propiétés du matériau H38 H38 O H38
Résistivité électrique (Ω.m) 5,3.10^-8 5,3.10^-8 5,9.10^-8 6,2.10^-8
Conductivité électrique (S/m) 18,87.10^6 18,87.10^6 16,95.10^6 16,13.10^6 
température Capacité calorifique (J/(K.kg)) 900 900 900 900
Densité 2,66 2,66 2,66 2,64
Conductivité thermique (W/(K.m)) 126 126 117 109
Coefficient thermique (/K) 4,00.10^-3 4,00.10^-3 4,00.10^-3 4,00.10^-5
Générale A A A A
Corrosion Marine A A A A
Sous contrainte A A A A
Résistance à la rupture Rm (MPa) 330 330 310 414
Limite d'élasticité Rp0,2 (MPa) 269 269 159 345
Mécanique Allongement à rupture (%) 10 10 24 15
E (Module d'Young) (GPa) 70 70 71 71
Module de cisaillement (Gpa) 193 195 - 221
Dureté Brinell 80 80 - 100
Aptitude à être soudé
à l'arc A A B -
Liaison électrique par résistance C C D -
Soudabilité par brasage C C D -
Point de fusion (°C) 593 à 643 593 à 643 571 à 638 568 à 638
Apport de matière AA 4043, AA 5356 et AA 5854 AA 4043, AA 5356 et AA 5854 AA 1050, AA 4043 et AA 5356 AA 4043, AA 5356 et AA 5854
C C A C
Soudage A = tres bonne aptitude au soudage, B= bonne aptitude au soudage , C=aptitude au soudage limité, D= alliage non soudable
Mise en forme
Légende
Corrosion globale A et B pas besoin de protection, C et D doivent etre protégés
Corrosion sous contrainte A = pas de rupture, B= rupture en laboratoire en TC, C=rupture en service en TC mais pas en TL, D= rupture en service en TL
Mise en forme A = tres bon, B= bon, C=assez bien, D= mauvais à éviter  








AA 6101 AA 6060 AA 6063 AA 6061
Contraintes primaires Propiétés du matériau T4 T5 T6 O
Résistivité électrique (Ω.m) 3,4.10^-8 3,3.10^-8 3,2.10^-8 3,7.10^-8
Conductivité électrique (S/m) 29,41.10^6 30,30.10^6 31,25.10^6 27,02.10^6
température Capacité calorifique (J/(K.kg)) 960 945 900 896
Densité 2,69 2,7 2,69 2,7
Conductivité thermique (W/(K.m)) 220 200 201 180
Coefficient thermique (/K) 4,00.10^-3 4,00.10 -^3 4,00.10^-3 4,00.10^-3 
Générale A A A A
Corrosion Marine A B B B
Sous contrainte A A A A
Résistance à la rupture Rm (MPa) 195 220 241 124
Limite d'élasticité Rp0,2 (MPa) 95 190 214 55
Mécanique Allongement à rupture (16) 25 16 12 25
E (Module d'Young) (GPa) 69 69 69 69
Module de cisaillement (Gpa) 138 150 152 83
Dureté Brinell 71 75 73 30
Aptitude à être soudé
à l'arc A B A B
Liaison électrique par résistance A A A C
Soudabilité par brasage A A C B
Point de fusion (°C) 621 à 654 615 à 655 585 à 645 582 à 652
Apport de matière AA 4043 et AA 5356 AA 4043 et AA 5356 AA 4043 et AA 5356 AA 4043 et AA 5356
A C C A
Corrosion sous contrainte A = pas de rupture, B= rupture en laboratoire en TC, C=rupture en service en TC mais pas en TL, D= rupture en service en TL
Mise en forme
Légende
Corrosion globale A et B pas besoin de protection, C et D doivent etre protégés
Soudage A = tres bonne aptitude au soudage, B= bonne aptitude au soudage , C=aptitude au soudage limité, D= alliage non soudable
Mise en forme A = tres bon, B= bon, C=assez bien, D= mauvais à éviter  








AA 7050 AA 7175 AA 7475 AA 7075
Contraintes primaires Propiétés du matériau O T6 T6 T6
Résistivité électrique (Ω.m) 3,67.10^-8 4,79.10 -^8 5,22.10^-8 5,22.10^-8
Conductivité électrique (S/m) 27,25.10^6 20,88.10^6 19,16.10^6 19,16.10^6 
température Capacité calorifique (J/(K.kg)) 860 960 860 860
Densité 2,83 2,8 2,83 2,83
Conductivité thermique (W/(K.m)) 180 142 130 130
Coefficient thermique (/K) 4,00.10^-3 4,00.10^-3 4,00.10^-3 4,00.10^-3 
Générale C C C C
Corrosion Marine C C D D
Sous contrainte B B C C
Résistance à la rupture Rm (MPa) 138 570 570 570
Limite d'élasticité Rp0,2 (MPa) 117 460 460 460
Mécanique Allongement à rupture (%) 11 11 11 11
E (Module d'Young) (GPa) 69 72 72 72
Module de cisaillement (Gpa) 97 330 330 330
Dureté Brinell 36 150 150 150
Aptitude à être soudé
à l'arc D D D D
Liaison électrique par résistance B B B B
Soudabilité par brasage C C C C
Point de fusion (°C) 490 à 635 477 à 635 477 à 635 477 à 635
Apport de matière - - - -
D D D DMise en forme
Légende
Corrosion globale A et B pas besoin de protection, C et D doivent etre protégés
Mise en forme A = tres bon, B= bon, C=assez bien, D= mauvais à éviter
Corrosion sous contrainte A = pas de rupture, B= rupture en laboratoire en TC, C=rupture en service en TC mais pas en TL, D= rupture en service en TL
Soudage A = tres bonne aptitude au soudage, B= bonne aptitude au soudage , C=aptitude au soudage limité, D= alliage non soudable
 
Annexe-7 : Propriétés intrinsèques  des alliages 7050 T4, 7175 T5, 7475 T6 et 7075 T6.  La charge pour la dureté Brinell n’est pas précisée 
 
